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Nanoskalige Katalysatorsysteme sind aufgrund ihrer besonderen Eigenschaften
sowie des hohen Oberflächen-Volumen-Verhältnisses für zahlreiche industrielle
Prozesse von großer technologischer Bedeutung. Daneben ergeben sich auch
ökonomische Vorteile, da infolge der Größenreduktion mehr katalytisch aktive
Zentren der meist teuren Übergangsmetallverbindungen pro Volumeneinheit
zugänglich sind und somit Materialkosten reduziert werden können. Allerdings
resultieren für zahlreiche chemische Reaktionen (z.B. Verbrennungsreaktionen),
aufgrund der teilweise rigiden Reaktionsbedingungen Aggregationseffekte, wodurch
die Aktivität der nanoskaligen Aktivkomponente über mehrere Reaktionszyklen
ungewollt reduziert wird. Daher ist eine dauerhafte Integration des nanoskaligen
Katalysatorsystems in geeignete poröse Matrizes aus wirtschaftlichen als auch
toxikologischen Gesichtspunkten notwendig.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden mesoporöse Materalien als Trägersysteme
verwendet. Diese meist aus anorganischen Strukturen bestehende Materialklasse
mit Porendurchmessern von 2-50 nm zeichnet sich durch eine hohe thermische bzw.
chemische Stabilität sowie gute Stofftransporteigenschaften aus. Speziell die
mesoskopisch geordneten SiO2-Strukturen sind aufgrund ihrer periodischen
Porenstruktur, mit definierten Porengrößen sowie den hohen spezischen
Oberflächen bzw. Porenvolumina interessant.[1, 2] Hierbei kann eine kubische
(MCM-48, KIT-6) bzw. hexagonale Porenanordnung (MCM-41, SBA-15) mit Größen
von 2-30 nm durch die Verwendung von unterschiedlichen Tensiden bzw.
Reaktionsbedingungen exakt eingestellt werden.[3] Das Porensystem der
mesoskopisch geordneten SiO2-Materialien eignet sich als exo-Templat für die
Herstellung von Nanopartikelstrukturen.[4] Mithilfe verschiedenster physikalischer
bzw. chemischer Präparationsmethoden konnten bereits unterschiedliche
Nanostrukturen (z.B. Nanopartikel, Nanostäbe) synthetisiert werden, bei denen der
Durchmesser sowie die Morphologie durch das exo-Templats determiniert ist. In
weiteren Untersuchungen konnten von Ryoo et al. geordnete, hochporöse
Kohlenstoff-Replicastrukturen (z.B. hexagonal geordnetes CMK-3) aus geeigneten
SiO2-Materialien (z.B. hexagonal geordnetes SBA-15) hergestellt werden.[5, 6] Dabei
erfolgt nach der Infiltration geeigneter Kohlenstoffvorstufen (z.B. Zucker) und
anschließender Verkokung die Entfernung der SiO2-Matrix mithilfe von wässrigen
Motivation
6
HF- bzw. NaOH-Lösungen. Mithilfe dieser Nanocastingmethode konnten bereits
verschiedene andere oxidische bzw. metallische Negativstrukturen hergestellt
werden.[7] In neueren Arbeiten konnten auch geordnete mesoporöse SiC-
Replicastrukturen durch Infiltration bzw. Pyrolyse präkeramischer Polymere
synthetisiert werden.[8, 9] Im Gegensatz zu den mesoporösen SiO2-Strukturen
zeichnen sich die nichtoxidischen Keramiken durch eine deutlich höhere
Temperaturstabilität aus. Daher werden SiC-Keramiken auch als Trägerkatalysator
für Hochtemperaturanwendungen bzw. exotherme Reaktionen verwendet.[10]
Die Feinstaubbelastung hat unter anderem durch die Emission von Dieselruß in der
letzten Dekade stark zugenommen und zahlreiche umweltpolitische Diskussionen
verursacht. Als Konsequenz wurden beispielsweise neuartige
Dieselrußpartikelfiltersysteme auf Grundlage von SiC-Keramiken für mobile
Anwendungen entwickelt. Aufgrund der geringen katalytischen Aktivität des SiC-
Trägermaterials in der Rußverbrennung ist jedoch die Integration von aktiven
Übergangs- bzw. Seltenerdmetalloxiden aus ökonomischen Aspekten sinnvoll.
Speziell Cerdioxid eignet sich aufgrund der hohen katalytischen Aktivität in der Ruß-
bzw. Methanverbrennung sowie der guten wirtschaftlichen Verfügbarkeit als
Aktivkomponente.[11] In Kombination mit geringen Mengen an
Edelmetallkomponenten (z.B. Platin) kann diese Aktivität noch signifikant erhöht
werden.[12] In der Literatur werden verschiedene postsynthetische
Funktionalisierungen (z.B. wash-coat-Verfahren) beschrieben. Ein wesentlicher
Nachteil dieser Methoden ist die geringe katalytische Stabilität infolge der hohen
Mobilität der aktiven Komponente aufgrund der schwachen chemischen
Wechselwirkung zum SiC-Trägersystem. Weiterhin resultieren Aggregationseffekte
der meist nanoskaligen Katalysatorpartikel unter den rigiden Reaktionsbedingungen.
Daher ist eine direkte Integration der Aktivkomponente während der Bildung der
porösen SiC-Matrix zweckmäßig. Eine wesentliche Zielstellung dieser Arbeit war die
Entwicklung einer neuen und einfachen Synthesestrategie zur direkten
Funktionalisierung von flüssig prozessierbaren SiC-Vorläuferverbindungen
(Polycarbosilane) mit nanoskaligen CeO2-Zentren (Abb. 1). Hierfür wurde die inverse
Mikroemulsionsmethode verwendet. Bei diesem aus drei Komponenten bestehenden
System liegt die über ein Tensid stabilierte, wässrige CeO2-Phase als nanoskalige
Tröpfchen in der kontinuierlichen Ölphase (präkeramisches Polycarbosilan) vor.
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Abb. 1: Schematische Synthesestrategien zur Herstellung von magnetisch und katalytisch
funktionalisierten mesoporösen Materialien.
Dieses präkeramische Kompositsystem konnte im Anschluss durch einen
Pyrolyseprozess in die entsprechende Keramik überführt werden. Im Rahmen dieser
Untersuchungen sollte die Größe bzw. der Anteil der katalytisch aktiven CeO2-
Nanopartikel sowie die Thermolysebedingungen hinsichtlich der
Adsorptionseigenschaften bzw. Kristallinität der resultierenden CeO2-Nanopartikel
bzw. CeO2-SiC-Keramiken variiert werden. Um die Modularität dieser neuen
Synthesestrategie zu demonstrieren, sollte Platin als zusätzliche Aktivkomponente in
das bestehende Mikroemulsionssystem integriert werden.
Neben der Untersuchung von katalytisch aktiven SiC-Kompositen ist auch die
Synthese von intermetallischen MPt-Kompositen (M=Fe, Co, Ni) über
postsynthetische Funktionalisierungen von geordneten mesoporösen SiO2- sowie
Kohlenstoffmaterialien interessant. Dabei sind FePt- bzw. CoPt-Nanopartikel
aufgrund ihrer ferromagnetischen Eigenschaften sowie hohen Stabilität als
Datenspeichermaterial mit außerordentlich hohen Speicherdichten sowie für
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biomedizinische Anwendungen von Bedeutung.[13, 14] Daneben eignen sich die
geträgerten, magnetischen MPt-Strukturen als heterogene Katalysatorsysteme.[15,
16] In der vorliegenden Arbeit wurden MPt-Nanopartikel in den Poren geordneter
mesoporöser Materialien mithilfe der incipient-wetness Methode und anschließender
Thermolyse synthetisiert. Dabei sollte die Größe sowie die magnetischen
Eigenschaften der MPt-Kompositstrukturen gezielt über die mesoporösen Template,
die Infiltraton der Salzlösungen sowie die Thermolysebedingungen gesteuert werden
(Abb. 1). Die Partikelgröße bzw. -morphologie sollte durch Variation der Porengröße
bzw. des Beladungsgrades variiert werden und die katalytische Aktivität von
ausgewählten Kompositen in der selektiven Ethin-Hydrierung in Gegenwart von
Ethylen untersucht werden.
Daneben ist auch die Synthese von neuen mesostrukturierten, hochporösen
Kohlenstoffmaterialien für zahlreiche Anwendungen als Katalysatorträger bzw.
Adsorbens von großer wirtschaftlicher Bedeutung. Nach Gogotsi et al. können
mikroporöse Kohlenstofmaterialien durch Halogenierungsreaktionen von Carbiden
hergestellt werden (CDC: carbide derived carbon).[17] Dabei kann die spezifische
Oberfläche sowie die Porengröße durch die Verwendung unterschiedlicher Carbide
bzw. varierende Halogenierungsbedingungen gesteuert werden.[18] Die
resultierenden CDC-Kohlenstoffstrukturen eignen sich als Energiespeicher- sowie
Kondensatormaterialien mit außerordentlichen Speicherkapazitäten.[19, 20]
Allerdings sind Stofftransportprozesse bzw. Speicherkapazitäten aufgrund der
geringen Porengröße von weniger als 2 nm im entsprechenden Volumenmaterial
limitiert. Im Rahmen dieser Arbeiten wurden mesostrukturierte CDC-Materialien
durch die Chlorierung geordneter mesopröser SiC-Strukturen hergestellt, wobei die
nichtoxidischen Keramiken über die Nanocasting-Strategie synthetisiert wurden
(Abb. 1).[8, 9] Dabei sollte der Einfluss der SiC-Struktur sowie der Pyrolyse- bzw.
Chlorierungsbedingungen auf die mesoskopische Ordnung bzw.
Adsorptionseigenschaften der CDC-Materialien untersucht werden. In weiteren
Untersuchungen sollte auch die Variabilität dieses Syntheseprinzips zur Herstellung
von porösen metallhaltigen Kohlenstoffkompositen demonstriert werden. Hierbei
wurden die mithilfe der Mikroemulsionsmethode hergestellten platinhaltigen CeO2-




2 Stand der Forschung
2.1 Geordnete mesoporöse Materialien
Poröse Materialien können gemäß der IUPAC in drei Gruppen entsprechend ihrer
Porengröße eingestuft werden (Abb. 2).[21-23] Dabei werden Materialien mit
Porendurchmessern von kleiner als 2 nm als mikroporös bezeichnet. Typische
Vertreter dieser Klasse sind die vorrangig für die Katalyse[23] sowie
Gasspeicherung[24, 25] verwendeten Zeolithe (z.B. ZSM-5), sowie die porösen
metallorganischen Gerüstverbindungen (engl.: metal organic framework, MOF).[26]
Abb. 2: Klassifizierung poröser Materialien nach IUPAC sowie einige Vertreter z.B. MOF-5, MCM–48,
Bioschaum.[22]
Weiterhin werden Materialien mit Porendurchmessern von mehr als 50 nm als
makroporös eingestuft, wofür anorganische Schäume Beispiele sind.
Substanzen, die Porendurchmesser im Bereich von 2 nm bis 50 nm aufweisen,
werden als mesoporös definiert. Diese Stoffe haben im Vergleich zu mikroporösen
Materialien wesentlich größere Porendurchmesser und zeigen im Gegensatz zu den
makroporösen Substanzen höhere spezifische Oberflächen. Anhand dieser
besonderen Eigenschaften ist dieser Porengrößenbereich von besonderem
wirtschaftlichen als auch technologischen Interesse, da diese Materialien sowohl
Potential für die Speicherung/Separation größerer Gasmoleküle als auch für die
Katalyse haben. Typische Vertreter sind Silicagele. Ein wesentlicher Nachteil dieser
Stoffe ist allerdings die breite Porenradienverteilung, da z.B. für die Separation von
mikroporös mesoporös makroporös







Gasmolekülen bzw. für eine selektive Katalyse definierte Porenradien notwendig
sind.
2.1.1 Geordnete mesoporöse Oxide
Mesoporöse Materialien mit einer engen Porenradienverteilung konnten erstmals im
Jahr 1992 in Form des geordneten mesoporösen Siliciumdioxids hergestellt
werden.[1] Dabei wurden ionische Tenside als strukturdirigierendes Templat
verwendet, die in Lösung mizellare Strukturen ausbilden. Im Folgenden erfolgt, je
nach postuliertem Bildungsmechanismus, die Bildung der geordneten
flüssigkristallinen Phase vor (true liquid cystal templating) bzw. nach (cooperative self
assembly) der Zugabe des Siliciumdioxidprecursors, was schematisch in Abbildung 3
dargestellt ist.[3, 27, 28]
Abb. 3: (A) true liquid cystal templating- bzw. (B) cooperative self assembly-Bildungsmechanismen
von MCM-41 (MCM: Mobil Composition of Matter).[1]
Dabei resultieren in Abhängigkeit von der Struktur bzw. den
Konzentrationsverhältnissen der beteiligten Edukte sowie durch Zugabe
strukturdirigierender Agenzien unterschiedliche Porengeometrien (kubisch,




















Abb. 4: Unterschiedliche Porengeometrien bei mesoporösen Oxiden: (A) hexagonales MCM-41 (B)
kubisches MCM-48 (C) lamellares MCM-50.
Beispielsweise ist es durch unterschiedliche Kettenlängen der ionischen Tenside
bzw. durch Zugabe hydrophober Agenzien möglich, die Porengröße im
resultierenden mesoporösen Oxid zu variieren.[1, 29] Bei Verwendung von ionischen
Tensiden mit höherer Kettenlänge bzw. höheren Konzentrationen der hydrophoben
Agenzien geht die geordnete Struktur der resultierenden Oxide verloren aufgrund der
geringeren Tendenz zur Ausbildung flüssigkristalliner Phasen durch zu starke
hydrophobe Wechselwirkungen der Tenside.
Neben den mesoporösen Silicaverbindungen existieren auch eine Reihe von
anderen mesoporösen Oxiden wie beispielsweise TiO2, ZrO2, Ta2O5.[30]
SBA-Materialien
Eine Möglichkeit, die Porengröße signifikant zu erhöhen, ohne dabei die geordnete
Struktur der mesoporösen Oxide zu verlieren, besteht in der Verwendung von
nichtionischen Blockcopolymeren bei geeigneten pH-Werten (Abb. 5).[2, 31] Die
resultierenden Oxide mit hexagonaler Symmetrie werden als SBA-Materialien
(Santa-Barbara acid) bezeichnet. Mithilfe der Blockcopolymere ist es möglich, die
Porengröße im Bereich von 4 nm bis 30 nm zu variieren. Dabei wird häufig das
Diblockcopolymer (EO)x(PO)y(EO)x als Tensid verwendet, welches aus einem stärker
hydrophoben Isopropoxid (PO)y-Block und zwei stärker hydrophilen Ethoxid (EO)x-
Blöcken besteht. Ähnlich den ionischen Tensiden bei den M-41S Materialien bilden
die nichtionischen Diblockcopolymere in wässriger Lösung bei einem geeigneten pH-
Wert (pH = 2) mizellare Strukturen bzw. flüssigkristalline Phasen aus, wobei jedoch
wegen der größeren Kettenlängen der Polymere auch größere Poren als bei den
ionischen Tensiden resultieren. Dabei kann die Porengröße bzw. -anordnung durch




Agenzien wie n-Butanol variiert werden.[31, 32] Bei einem EO70PO20EO70-Polymer
resultiert bei definierten Synthesebedingungen eine hexagonale Anordnung der
Poren und diese wird mit SBA-15 abgekürzt (Abb. 5).
Abb. 5: (A) Struktur des Diblockcopolymers EO70PO20EO70 (x=70, y=20) für die Synthese von SBA-15
(B) mizellare Struktur des in Wasser gelösten Diblockcopolymers.
Im Unterschied zu den M-41S-Materialien besitzt SBA-15 zusätzlich
Mikroporenstrukturen[33]. Die Bildung solcher Mikroporen kann anhand des
Bildungsmechanismus der flüssigkristallinen Phase bei Verwendung von
Diblockcopolymeren verstanden werden. Dabei bilden sich mizellare Strukturen
(pH = 2) aus (Abb. 5), bei denen die hydrophileren EO-Komponenten hydratisiert auf
der Mizelloberfläche vorliegen. Zwischen den einzelnen Mizellen treten dabei
Abstoßungskräfte der hydratisierten, hydrophileren EO-Komponenten auf. Mit
zunehmender Temperatur nimmt jedoch der hydrophile Charakter der EO-
Komponente ab, und als Folge vergrößern sich die Mizellen sowie die intermizellaren
(EO)x-(PO)y-Wechselwirkungen, so dass sich die Mizellen einander annähern. Dieser
temperaturabhängige Mizellenabstand bzw. -durchmesser hat auch Einfluss auf die
Mikroporenstruktur des resultierenden SBA-15-Materials (Abb. 6). So zeigen
mesoporöse Oxide, die bei 60 °C synthetisiert worden sind, zwar
Mikroporenstrukturen an den Mesoporen; diese liegen jedoch isoliert voneinander
vor (Abb. 6A). Erst bei höheren Temperaturen von 100 °C-130 °C kommt es zur
Verknüpfung der Mikroporensysteme (Abb. 6 A, B). Weiterhin nimmt der









Abb. 6: Schematische Darstellung der SBA – 15 Meso- und Mikroporenstruktur bei
Synthesetemperaturen von (A) 60 °C (B) 100 °C (C) 130 °C.[33]
2.1.2 Synthese von Nanostrukturen in geordneten mesoporösen Oxiden
Aufgrund der definierten Porenstrukturen bzw. Porengrößen sowie der
Temperaturstabilität eignen sich mesoporöse Oxide hervorragend als Templat für die
Synthese von nanostrukturierten, katalytisch aktiven Materialien.[4] So konnten
bereits unterschiedlichste katalytisch aktive Metalloxide von Titan[34], Vanadium[35],
Mangan[35], Eisen[36], Kupfer[37], Zirconium[38], Wolfram[39], Uran[40],
Europium[41] sowie Rhodium[42] als Nanostrukturen in MCM-48 bzw. -41
immobilisiert werden. Auch ternäre Chalkogenidstrukturen des Cd1-xMnxS (x = 0,01-
0,2)[43] bzw. LaCoO3 [44] wurden bereits in MCM-41 bzw. SBA-15 dargestellt.
Elementare Metallnanostrukturen von Eisen[45], Cobalt[46], Ruthenium[47],
Palladium[48] und Gold[49] konnten weiterhin in unterschiedlichen geordneten
Mesoporenstrukturen synthetisiert werden. Die für katalytische Anwendungen
besonders interessanten Platinnanostrukturen konnten in zahlreichen Arbeiten in
MCM-41[50, 51] und SBA-15[52, 53] dargestellt werden. Zusätzlich wurde bereits die
Synthese von bimetallischen Gold-Platin-Nanopartikeln[54] bzw. die Herstellung von
nanoskaligen II-IV Halbleitern[55] in geordneten mesoporösen Oxiden beschrieben.
Für die Herstellung von katalytisch aktiven Nanokompositen werden in Abhängigkeit
vom Anwendungsbereich u.a. unterschiedliche Synthesemethoden angewendet.[4]
Diese Darstellungstechniken können beispielsweise in ex-situ bzw. in-situ Methoden









porösen Templats. In einem zweiten Syntheseschritt wird die katalytisch aktive
Komponente beispielsweise durch die incipient-wetness-Methode (gesättigte
Precursorlösung wird in der Menge des Mesoporenvolumens zugegeben), der wet-
Infiltration (Suspension aus mesoporösem Oxid und gering konzentrierter
Precursorlöung) bzw. durch chemische Reaktionen (Oberflächenfunktionalisierung
von z.B. MCM-41, SBA-15) in den Poren des mesoporösen Oxids fixiert.[56, 57]
Anschließend erfolgt die Entfernung des Lösungsmittels bzw. der organischen
Bestandteile durch thermische Behandlung. Eine direkte Infiltration der
Nanostrukturen ist mithilfe von z.B. PVD- bzw. CVD-Prozessen (Physical bzw.
Chemical vapor deposition) möglich.[58] Der Vorteil von ex-situ Methoden liegt darin
begründet, dass große Mengen der katalytisch aktiven Komponente in der porösen
Matrix fixiert werden können. Ein wesentlicher Nachteil dieser Methoden besteht
allerdings darin, dass die katalytisch aktive Spezies mitunter außerhalb der Poren
lokalisiert ist, wodurch die Selektivität von katalytischen Prozessen abnehmen kann.
Für selektive Katalysen eignen sich daher vorzugsweise Nanokomposite, die mithilfe
von in-situ Methoden hergestellt werden. Dabei wird die aktive Spezies während der
Synthese des mesoporösen Oxids in der Matrix fixiert, woduch eine höhere
Dispersion der katalytischen Komponente im Vergleich zu ex-situ Methoden
resultiert.[51]
Nanokomposite bestehend aus Metallnanopartikeln in geordneten mesoporösen
Oxiden wurden für unterschiedliche katalytische Anwendungen erfolgreich getestet.
So wurden beispielsweise von Okumura et al. Goldnanopartikel mit dem CVD-
Prozess in MCM-41 abgeschieden und das Kompositmaterial für die Oxidation von
Kohlenstoffmonoxid bzw. Wasserstoff verwendet.[51] Weiterhin gab es bereits




2.1.3 Synthese von geordneten mesopörsen Materialien mithilfe des
Nanocasting
Mithilfe der Nanocasting Strategie können hochporöse bzw. auch katalytisch aktive
Materialien aus den bereits beschriebenen geordneten mesoporösen Oxiden
hergestellt werden.[7] Dabei erfolgte zunächst in Analogie zu den Partikelsynthesen
eine Infiltration der Precursorlösungen mit anschließender thermischer Behandlung.
Im Anschluss wurde die poröse Matrix mit geeigneten Chemikalien entfernt, so dass
das Replica (Negativstruktur) der Oxidporenstruktur zurückbleibt. So konnten Ryoo
et al. 1999 geordneten mesoporösen Kohlenstoff CMK-1 bzw. CMK-3 durch
Infiltration einer Zuckerlösung in MCM-48 bzw. SBA-15 herstellen, die anschließend
unter geeigneten Bedingungen pyrolysiert wurde.[6] Abschließend erfolgte die
Entfernung der Silicamatrix durch HF Behandlung. (Abb. 7). Die resultierenden
Kohlenstoffmaterialien weisen deutlich höhere spezifische Oberflächen von bis zu
1600 m2/g auf im Vergleich zu den geordneten SiO2-Strukturen. Dabei bleibt die
mesoskopische Ordnung der Replicastruktur in Abhängikeit vom verwendeten
Templat erhalten. Die Synthesestrategie konnte durch Variation der
Kohlenstoffquellen, SiO2-Matrizes sowie der Infiltrations- bzw. Pyrolysebedingungen
in weiteren Untersuchungen optimiert werden. Dabei konnte die spezifische
Oberfläche auf Werte von bis zu 2200 m2/g für das tubular strukturierte CMK-5
erhöht werden.[5]
Für die Darstellung geordneter Replicastrukturen eignen sich allerdings nur
mesoporöse Oxide, bei denen die Mesoporen durch Mikroporen miteinander
verbunden sind (z.B. SBA-15) bzw. Porendurchdringungsnetzwerke, wie sie im
MCM-48 vorliegen. Daher eignet sich MCM-41 nicht für das Nanocasting, da die
resultierenden Kohlenstoffstrukturen ungeordnet vorliegen. In weiteren Versuchen
konnten poröse Polymere[59, 60], sowie Replica-Strukturen aus CeO2 [61], Cr2O3[62]
bzw. Co3O4 [63, 64] mithilfe dieser Methode hergestellt werden. Das besondere
Interesse an der Nanocasting-Methode liegt darin begründet, dass man katalytisch




Abb. 7: Herstellung von mesoporösem Kohlenstoff als Replica von porösen Silicamatrizes.[65]
2.2 Mesostrukturiertes Siliciumcarbid: Synthesemöglichkeiten,
Eigenschaften und potentielle Anwendungsbereiche
Siliciumcarbidkeramiken sind aufgrund ihrer hohen thermischen Leitfähigkeit, der
mechanischen Stabilität bzw. Härte von besonderer technologischer Bedeutung.[66]
Daher sind SiC-Materialien als Katalysatorträger für Hochtemperaturanwendungen
(Dieselrußverbrennung) bzw. stark exotherme Reaktionen (Oxidationsreaktionen)
interessant.[10] In verschiedenen Arbeiten konnte bereits die Effizienz von SiC-
Strukturen als Trägermaterial aufgrund der guten thermischen Leitfähigkeit speziell
bei exothermen Reaktionen im Vergleich zu konventionellen oxidischen SiO2- bzw.
Al2O3-Systemen gezeigt werden.[67-71]
Um die Aktivität von SiC-geträgerten Katalysatorsystemen zu verbessern, ist die
Entwicklung von porösen Siliciumcarbidkeramiken von Bedeutung, da kommerziell
erhältliche Träger relativ geringe Oberflächen von nur bis zu 25 m2/g aufweisen.
Dabei wurden zahlreiche, meist templat-gestützte Methoden zur Darstellung
hochporöser SiC-Strukturen in der Literatur vorgestellt. Beispielsweise wurden
poröse SiC-Materalien mit Oberflächen von bis zu 200 m2/g durch Umsetzung von Si,


















Weiterhin wurden auch geordnete mesoporöse Oxide als Template verwendet, wobei
die Infiltration der präkeramischen SiC-Vorstufe durch eine chemische
Gasphasenifiltration (CVI) von flüchtigen Silanen erfolgte.[73] Die nichtoxidischen
Keramiken wurden durch Pyrolyse bzw. abschließende Entfernung der SiO2-Matrix
über die in Abschnitt 2.1.3 beschriebene Nanocasting Route hergestellt. Die
resultierenden SiC-Keramiken wiesen dabei Oberflächen von bis zu 840 m2/g auf.
Allerdings konnte keine mesoskopische Ordnung nachgewiesen werden. In weiteren
Arbeiten wurden kommerziell erhältliche Polycarbosilane verwendet, wodurch
geordnete SiC-Replicastrukturen mit spezifischen Oberflächen von 991 m2/g
hergestellt wurden (Abb. 8).[8, 9, 74] Aufgrund der hohen Oberflächen resultierte
jedoch eine deutlich geringere Oxidationsbeständigkeit als bei unporösen Keramiken
infolge Ausbildung einer SiO2-Passivierungsschicht.[75] Unter inerten Bedingungen
blieb die Porosität bzw. Kristallinität der SiC-Struktur erhalten.
Abb. 8: Schematische Synthesestrategie zur Herstellung von OM-SiC.[8]
Zur Synthese makroporöser SiC-Strukturen wurden neben anorganischen SiO2-
Templaten [76] auch Polymermatrizes[77] verwendet. Hochporöse Siliciumcarbid-
Strukturen mit Oberflächen von bis zu 656 m2/g konnten von Pol et al. durch
Solvothermalsynthesen aus Silanen hergestellt werden.[78]
2.3 Cerdioxid Nanopartikel als effiziente Oxidationskatalysatoren
Nanostrukturierte anorganische Partikelsysteme sind aufgrund des hohen
Oberflächen-Volumenverhältnisses interessante Katalysatoren für verschiedene
Oxidationsreaktionen. Dabei ist nanoskaliges Cerdioxid wegen der hohen
Redoxaktivität und guten wirtschaftlichen Verfügbarkeit als Drei-Wege-
Katalysatorsystem für Rußverbrennungsreaktionen von besonderer technologischer
Bedeutung.[79-81] Die katalytische Aktivität der CeO2-Strukturen beruht auf der
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reversiblen Reduktion des vierwertigen Cers und der damit verbundenen
Sauerstofffreisetzung (Abb. 9).[11]
Abb. 9: Katalytische Aktivität von CeO2-Nanopartikeln in unterschiedlichen Oxidationsreaktionen.
Diese O2-Abgabe erfolgt in einem zweistufigen Prozess und wurde mithilfe von
verschiedenen spektroskopischen Analyseverfahren (z.B: FT-IR, XPS) bzw. der
temperaturprogrammierten Oxidation (z.B. TPR) nachgewisen.[11] Dabei wird in der
ersten Stufe der auf der Katalysatoroberfläche befindliche Sauerstoff abgegeben. Bei
höheren Temperaturen erfolgt dann die Freisetzung des Gittersauerstoffs, wobei die
Fluoritstruktur als Basis auch bei der sauerstoffärmeren Ceroxidspezies (CeO2-x,
0 ≤ x ≤ 0,5) erhalten bleibt.
Bei einer Erhöhung des Sauerstoffpartialdrucks erfolgt die Reoxidation des
Metallions mit der damit verbundenen Sauerstoffaufnahme. Die Aktivität von CeO2-
Katalysatoren in der Rußverbrennung kann durch die Synthese von festen CeO2-
ZrO2-Lösungen bzw. der Dotierung mit Übergangs- bzw. Seltenerdmetallen deutlich
gesteigert werden.[82-85] In Kombination mit Edelmetallen bzw. durch Variation der
Gaszusammensetzung eignen sich CeO2-Systeme auch für selektive bzw.
vollständige Gasphasenoxidationen (z.B. Wassergas-Shift-Reaktion).[12, 86, 87]
Anhand der bisherigen Ausführungen wird deutlich, dass die Synthese nanoskaliger
CeO2-Nanopartikel aufgrund der höheren spezifischen Aktivität mit der daraus
resultierenden niedrigeren Katalysatormenge aus katalytischen bzw. ökonomischen
Gesichtspunkten sinnvoll ist. Dabei werden in der Literatur verschiedene
physikalische bzw. chemische Syntheserouten zur Herstellung des nanoskaligen
Oxids beschrieben, wie beispielsweise über chemische














durch chemische Fällungsmethoden[82, 90]. In neueren Untersuchungen wurden
von Laha et al. auch meoporöse Cerdioxide aus geordneten SiO2-Strukturen mithilfe
der Nanocastingmethode synthetisiert.[61] Für die Herstellung monodisperser CeO2-
Systeme eignet sich die templatbasierte inverse Mikroemulsionsmethode, die im
nachfolgenden Abschnitt näher erläutert wird.[85, 91-94]
2.4 Synthese von Nanopartikeln aus Mikroemulsionen
Anhand der zuvor beschriebenen Syntheserouten zur Herstellung von CeO2-
Nanopartikeln wird erkennbar, dass die Partikelgröße bzw. -größenverteilung sehr
stark von der Präparationsmethode abhängig ist. So führen einfache
Fällungsreaktionen oft zu breiten Größenverteilungen, da der sehr komplexe
Keimbildungs- bzw. wachstumsprozess unkontrolliert erfolgt. Für bestimmte optische
bzw. magnetische Anwendungen sind jedoch Nanopartikel mit einer definierten
Größe bzw. engen Größenverteilung notwendig. Für die Synthese dieser speziellen
Nanostrukturen eignet sich die Mikroemulsionstechnik.
Bei einer Mikroemulsion handelt es sich um ein thermdynamisch stabiles
Mehrkomponentensystem bestehend aus Ölphase, wässriger Phase und einem
Tensid.[95] Dabei erfolgt eine spontane Bildung des transparenten
Mikroemulsionssystems in bestimmten Bereichen eines ternären Phasendiagramms
(Abb. 10). Neben diesen thermodynamisch stabilen, optisch transparenten Systemen
existieren auch thermodynamisch metastabile Miniemulsionssytseme bzw. kinetisch
stabilisierte herkömmliche Emulsionssysteme mit deutlich geringeren Tensidanteilen.
In Abhängigkeit von der Zusammensetzung resultieren normale Mizellstrukturen, bei
denen die Öltröpfchen fein verteilt in der wässrigen Phase (o/w-Mikroemulsion)
vorliegen, wohingegen bei der inversen Mikromulsion die nanoskalige wässrige
Phase in der kontinuierlichen Ölphase (w/o-Mikroemulsion) dispergiert ist.[95]
Zwischen diesen diskreten Bereichen existieren auch kontinuierliche
Mikroemulsionen, in denen schwammartige, nanoskalige Domänen existieren.
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Abb. 10: Existenzbereiche von Mikroemulsionen im ternären Phasensystem.
Die jeweiligen Phasenbereiche sind von den einzelnen Komponenten bzw. der
Temperatur abhängig. Die Mizellgröße der w/o-Mikroemulsion kann dabei über das
molare Wasser-Tensid Verhältnis, dem sogenannten RW-Wert, im Bereich von ca. 2-
50 nm variiert werden(Abb. 11).
Abb. 11: Abhängigkeit der Mizell- bzw. Partikelgröße vom RW-Wert.
Aufgrund der homogenen Mizellgrößen eignen sich inverse Mikroemulsionssysteme
als Template für die Herstellung von Nanopartikeln. Dabei ist der Reaktionsraum
durch die Größe des Nanoreaktors determiniert. Allerdings besteht aufgrund des
komplexen Mikroemulsionssystems bzw. der zahlreichen Reaktionsparameter nur
ein bedingter Zusammenhang zwischen der Größe der Mizelle und der des
resultierenden Nanopartikels. In zahlreichen Arbeiten konnte ein direkter

















werden.[96, 97] In einigen Untersuchungen wurde jedoch kein direkter bzw. indirekt
proportionaler Zusammenhang gezeigt.[98, 99]
In der Literatur werden zwei generelle Syntheserouten zur Herstellung von
Nanostrukturen mithilfe der Mikroemulsionsmethode beschrieben. Bei der ersten
Technik wird eine einzelne inverse Mikroemulsion hergestellt und die Partikel durch
Zugabe der entsprechenden Vorläuferverbindung bzw. eines geeigneten Reaktanden
über die Ölphase anschließend in den Mizellen gebildet. Diese Methode eignet sich
beispielsweise zur Herstellung verschiedener Metallhydroxide durch kontrollierte
Hydrolyse von Metallalkoxiden in den Mizellen. Weiterhin können nanopartikuläre
Metalle bzw. Metalloxide auch durch Zugabe von Reduktionsmitteln bzw.
gasförmigen Reaktanden (z.B. Ammoniak) synthetisiert werden.
In der zweiten Synthesestrategie werden im Unterschied zu der beschriebenen „Ein-
Emulsionsmethode“ zwei oder mehrere Mikroemulsionen getrennt voneinander
hergestellt. Dabei ist die Zusammensetzung der einzelnen Mikroemulsionen
bestehend aus wässriger Phase, Ölphase bzw. Tensid identisch. Allerdings enthalten
die einzelnen Mikroemulsionen nur einen für die Partikelsynthese notwendigen
Reaktanden in der wässrigen Phase. Nach dem Zusammenschütten der einzelnen
Mikroemulsionen kommt es infolge von Kollisionen der Mizellen zum Stoffaustausch
im dynamischen System. Dadurch erfolgt die Bildung der Nanopartikel.
Für verschiedene Nanopartikelsysteme resultierten für die „2-Emulsions-Fällungs-
Methode“ kleinere Partikel bzw. engere Größenverteilungen im Vergleich zur „Ein-
Emulsionsmethode“. Allerdings nimmt die Nanopartikelausbeute deutlich ab.
Mithilfe der inversen Mikroemulsionsmethode konnten bereits verschiedene
nanoskalige Metalle[100, 101], binäre Chalcogenidstrukturen[102-105] als auch
ternäre Oxide[106-108] hergestellt werden. In weiteren Arbeiten wurden transparente
Nanokomposite bestehend aus optisch aktiven Nanopartikeln in dünnen
Polymerschichten mithilfe dieser Methode synthetisiert.[109, 110]
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2.5 Magnetische Eigenschaften nanostrukturierter Materialien
Nanostrukturierte Materialien (1 nm-100 nm) zeigen im Vergleich zu Bulkmaterialien
einzigartige elektrische, magnetische, strukturelle sowie chemische
Eigenschaften[111-113], was für zukünftige Anwendungen in der
Datenspeicherung[13, 16, 114], der Biotechnologie[115], als magnetische
Kühlmedien[116] bzw. als heterogene Katalysatorsysteme[117-119] interessant ist.
Diese besonderen Eigenschaften können teilweise auf das hohe Oberflächen-
Volumen-Verhältnis von nanoskaligen Materialien und den sich daraus ergebenden
Eigenschaften zurückgeführt werden. Dabei ist die Untersuchung ferromagnetischer
Nanostrukturen von besonderem Interesse, da sich die magnetischen Eigenschaften
dieser Größenklasse im Vergleich zu den Bulkmaterialien deutlich unterscheiden.
Um jedoch von der Nanostruktur auf die magnetischen Eigenschaften schließen zu
können, ist eine Klassifizierung in unterschiedliche Morphologien der nanoskaligen
Materialien notwendig (Abb. 12).[120] Dabei muss zwischen isolierten und
miteinander wechselwirkenden Nanostrukturen unterschieden werden.
Abb. 12: Schematische Darstellung unterschiedlicher Typen magnetischer Nanostrukturen (A)
sterisch stabilisierte Nanopartikel (Ferrofluide) (B) Core-Shell-Nanopartikel (C) Nanokomposite aus
ferromagnetischen Nanopartikeln in einer Matrix (D) stark interagierende Nanostrukturen (Aggregate).
Bei den nicht miteinander wechselwirkenden Nanostrukturen werden die
magnetischen Eigenschaften ausschließlich durch die isolierten Partikel bestimmt
(Abb. 12 A), wohingegen der Magnetismus der interagierenden Partikel durch die
Wechselwirkungen (Grenzflächen, Korngrenzen) der Teilchen bestimmt wird
(Abb. 12 B). Beispiele für nicht miteinander wechselwirkende Nanostrukturen stellen
dabei Ferrofluide dar, bei denen die magnetischen Partikel durch Tenside stabilisiert
sind, die interpartikuläre Wechselwirkungen minimieren.[121] Als stark interagierende
Nanostrukturen können Nanokristallite hoher Konzentration in einer Matrix
angesehen werden (Abb. 12 D). Neben diesen beiden Grenzfällen existieren auch
(A) (B) (C) (D)
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Zwischenformen wie beispielsweise Core-Shell-Morphologien[122] (Abb. 12 B) sowie
Nanokomposit-Materialien aus chemisch unterschiedlichen Stoffen (Abb. 12 C).[123]
Betrachtetet man im Folgenden das ferromagnetische Verhalten dieser Proben in
einem äußeren Magnetfeld, erhält man typische Hysteresekurven. Aus den
kooperativen Eigenschaften dieser Substanzklasse resultiert der charakteristische
Kurvenverlauf (Abb. 13).
Abb. 13: Typische Hysteresekurve eines ferromagnetischen Materials.
Dabei richten sich die Elektronenspins mit steigender Magnetfeldstärke parallel zur
äußeren Feldrichtung aus, was mit einer Zunahme der Magnetisierung verbunden ist.
Bei der Sättigungsmagnetisierung MS sind alle Spins parallel zueinander
ausgerichtet. Bei der Entfernung des äußeren Magnetfeldes verbleibt eine
remanente Magnetisierung MR (Remanenz) in der Probe, die erst durch Anlegen
eines äußeren Magnetfeldes mit einer Koerzitivfeldstärke HC entfernbar ist.
Ferromagnetische Proben können anhand dieser Koerzitivfeldstärken in magnetisch
weiche (HC<10 Oe) bzw. harte Materialien (HC>100 Oe) gegliedert werden.[124] In
Abhängigkeit von den Koerzitivitäten werden magnetisch harte Materialien mit einer
hohen Remanenz vorrangig als Permanentmagneten in Motoren und Lautsprechern
verwendet, wohingegen magnetisch weiche Stoffe beispielsweise als Kerne in
Wechselspannungstransformatoren eingesetzt werden.[124] Für die
Datenspeicherung werden Materialien mit einer möglichst rechteckigen
Hystereseform mittlerer Koerzitivfeldstärken und hoher Remanenz benötigt.[125]
In vielen Fällen sind die Magnetisierung sowie die Koerzitivität ferromagnetischer
Proben richtungsabhängig, was durch die bevorzugte Ausrichtung aller








werden kann. Diese Anisotropie ist durch die Kristallstruktur, die Partikelform sowie
äußere Faktoren (Induktions- und Austauschanisotropie) begründet, und kann in der
einfachsten, uniaxialen Form durch folgende Gleichung beschrieben werden [16,
125]:

2sinKVE  (Gl. 1)
Dabei entspricht E der Anisotropieenergie (Energiedifferenz zwischen zwei
unterschiedlichen Spinanordnungen), die von dem Partikelvolumen V, der
Anisotropiekonstante K sowie dem Winkel zwischen der Magnetisierung und der
Vorzugsorientierung  (easy axis) abhängt.
Die intrinsische magnetokristalline Anisotropie ist auf Spin-Orbital-Wechsel-
wirkungen zurückzuführen, die die Ausrichtung in einer bestimmten kristallogra-
phischen Raumrichtung (easy axis) begünstigt.[16, 125] So entspricht beispielsweise
die Vorzugsorientierung in hcp-Cobalt der kristallographischen c-Achse.[125] Die
Anisotropie, die durch die Partikelform verursacht wird, tritt bei nichtsphärischen
Strukturen auf und hat einen nicht zu vernachlässigenden Einfluss auf die
Koerzitivität. So kann beispielsweise eine zylindrische Probe leichter entlang der
stärker ausgedehnten Richtung magnetisiert werden als in der kürzeren Richtung.
Anhand der oben genannten Gleichung ist erkennbar, dass das Partikelvolumen
einen wichtigen Einflussfaktor für die Anisotropieenergie sowie die daraus
resultierende Koerzitivfeldstärke HC darstellt. In großen ferromagnetischen Kristalliten
kommt es zur Ausbildung von Domänenstrukturen (Weiß’sche Bezirke), um die
Gesamtenergie des Systems zu minimieren. Dabei sind die Spins innerhalb der
Domänen parallel ausgerichtet und die Weiß’schen Bezirke jeweils durch so
genannte Blochwände definierter Dicke voneinander getrennt. Aufgrund der
unterschiedlichen Spinausrichtungen in den verschiedenen Domänen resultiert bei




Abb. 14: Schematische Darstellung einer Domänenstruktur einer (A) unmagnetisierten Probe (B)
einer Probe bei hohen Feldstärken bzw. (C) nach Entfernen des äußeren Magnetfeldes.
Unter dem Einfluss eines äußeren Magnetfeldes erfolgt gemäß Abbildung 14 B eine
Magnetisierung der Probe, was mit einer Ausrichtung der Spins innerhalb der
Domänen verbunden ist. Diese Spinausrichtung bewirkt eine Veränderung der
Domänenstruktur, da Domänen mit Spins parallel zum äußeren Feld bevorzugt
ausgebildet werden. Bei der Sättigungsmagnetisierung sind alle Spins parallel
ausgerichtet. Nach Entfernung des äußeren Magnetfeldes kommt es infolge des
Bestrebens der Probe einen möglichst energiearmen Zustand einzunehmen durch
erneute Ausbildung nichtparalleler Domänen zu einer Abnahme der Magnetisierung
(MR<MS) (Abb. 14 C).
Bei einer Verkleinerung der Kristallitgrößen in den Nanometerbereich wird die
Domänengröße unterschritten, so dass die Spins innerhalb dieses Partikels parallel
zueinander ausgerichtet sind. Die kritischen Partikelgrößen dC für die Bildung
eindomäniger Partikel sind stoff- und phasenabhängig und in Tabelle 1 anhand
unterschiedlicher Beispiele zusammengestellt.[125]
Tabelle 1: Kritische Partikelgrößen für die Bildung eindomäniger sphärischer Partikel.[125]
Material Co Fe Ni Fe3O4 -Fe2O3
dC [nm] 70 14 55 128 166
Im Unterschied zu multidomänigen Bulkmaterialien resultieren Änderungen in der
Magnetisierung von Nanopartikeln nicht mehr in der Verschiebung von Blochwänden
sondern in der zusammenhängenden Rotation der Elektronenspins, was mit einer












Abb. 15: Abhängigkeit der Koerzitivfeldstärken von der Partikelgröße.
Bei einer weiteren Abnahme der Partikelgröße unterliegen die Spins unterhalb einer
gewissen Kristallitgröße dSP thermischen Fluktuationen, wodurch das System
superparamagnetische Eigenschaften zeigt.[126] Dieser Zustand ist dadurch
charakterisiert, dass bei einer Entfernung des äußeren magnetischen Feldes keine
Restmagnetisierung aufgrund der ungeordneten Spinbewegungen verbleibt und
somit die Koerzitivfeldstärke HC null ist (Abb. 15, 16 B).
Abb. 16: Darstellung der Hysteresekurven für (A) ferromagnetisch eindomänige (blau) bzw.
multidomänige (rot) und (B) superparamagnetische Materialien (grün) in Abhängigkeit von der
Partikelgröße.
Der quantitative Zusammenhang für den Übergang vom ferromagnetischen in den
superparamagnetischen Zustand kann mithilfe folgender Gleichung für sphärische


















Dabei stellt  die Relaxationszeit einer Spinorientierung dar, die exponentiell von der
Partikelgröße V, der Anisotropiekonstante K, der Boltzmannkonstante kB sowie der
Temperatur T abhängt. [13, 16] Der annähernd temperaturunabhängige
präexponentielle Faktor  hat für nicht interagierende Partikel Werte im Bereich von
10-10-10-12 s.[127] Anhand dieser Gleichung ist erkennbar, dass mit abnehmender
Partikelgröße thermische Einflüsse zunehmen, so dass unter einem
materialabhängigen Partikeldurchmesser dSP (Abb. 15) bei einer konstanten
Temperatur T die Probe superparamagnetisches Verhalten zeigt. Weiterhin ist
ersichtlich, dass die Relaxationszeit mit steigender Anisotropiekonstante bzw.
abnehmender Temperatur zunimmt.
Aus den bisherigen Aussagen folgt, dass die Partikelgröße von Nanostrukturen für
ferromagnetische Anwendungen nach unten beschränkt ist, jedoch durch die




2.6 Intermetallische MPt-Nanopartikel (M = Fe, Co, Ni):
2.6.1 MPt-Nanopartikel: Struktur
Die intermetallischen MPt-Systeme sind chemisch eng mit dem bekannten CuAu-
System verwandt. Das binäre Phasendiagramm von FePt ist beispielhaft in
Abbildung 17 dargestellt.[128-130]
Abb. 17: Binäres Phasendiagramm des Eisen-Platin-Systems.[129]
Darin ist erkennbar, dass Eisen (bzw. Cobalt, Nickel) und Platin näherungsweise in
der gesamten Phasenbreite mischbar sind, jedoch bei niedrigeren Temperaturen die
Bildung intermetallischer Verbindungen wie M3Pt, MPt sowie MPt3 in einem
bestimmten Zusammensetzungsbereich begünstigt ist. Bei höheren Temperaturen
sowie hohen Stoffmengenanteilen von Fe bzw. Pt sind hingegen feste Lösungen aus
Eisen und Platin favorisiert. Die experimentellen Ergebnisse gehen auch mit
theoretischen Überlegungen konform, da aufgrund der unterschiedlichen Atomradien
sowie Gittertypen der beteiligten Metalle anhand thermodynamischer Überlegungen
unterschiedliche FePt-Phasen resultieren sollten (Tabelle 2).[131]







Tabelle 2: Metallatomradien und Kugelpackungen der in den MPt-Phasen enthaltenen Metalle.[131]
Werte Pt Fe Co Ni
rAtom, 12 [pm]a) 137,3 126,0 125,3 124,6
Phaseb) fcc bcc hcp hcp
a) Metallatomradien für eine Koordinationszahl von 12 b) fcc: kubisch flächenzentriert, bcc: kubisch
innenzentriert, hcp: hexagonal dichteste Kugelpackung.
Die Kristallstrukturen der einzelnen MPt-Phasen sind in Abbildung 18 dargestellt.
Dabei ist erkennbar, dass bei der festen Lösung die Atompositionen statistisch von
Eisen (bzw. Cobalt, Nickel) und Platin belegt sind, wohingegen bei den
intermetallischen MPt-Verbindungen die Atomlagen definiert besetzt sind.
Abb. 18: Kristallstrukturen der (A) festen Lösung sowie der intermetallischen (B) M3Pt- (C) MPt- (D)
MPt3-Verbindungen (M= Fe, Co, Ni).
Die feste MPt-Lösung bzw. die M3Pt-und MPt3-Verbindungen kristallisieren im
kubischen Kristallsystem, wohingegen die MPt-Verbindung eine tetragonale
Symmetrie aufweist (L10 Phase). Dabei ist festzustellen, dass die Volumina der
Elementarzellen bei gleicher Atomanzahl von der festen Lösung zur
stöchiometrischen MPt-Verbindung abnehmen, was durch die bessere
Raumerfüllung bei der intermetallischen Verbindung erklärbar ist.
Tabelle 3: Gitterkonstanten der FePt-Phasen.
Werte
Feste Lösung Intermetallische Verbindung
fcc-FePt[132] Fe3Pt[133] fct-FePt[134] fct-FePt[132] Fe3Pt[133]
RG mFm 3 mPm 3 mmmF /4 mmmP /4 mPm 3
a [Å] 3,8772 3,7300 3,8525 2,7241 3,864
c [Å] 3,7133 3,7133
V [Å3] 58,28 51,9 55,11 27,56 57,69






Bei der stöchiometrischen FePt-Verbindung sind die Atomschichten in c-Richtung
abwechselnd von Eisen und Platin besetzt (Abb. 19 A). Diese Alternanz hat eine
stärkere Kontraktion der c-Gitterkonstante zur Folge, wodurch der Symmetrieabstieg
und die deutliche Volumenabnahme bei der FePt-Verbindung erklärt werden kann.
Anhand von Abb. 19 B) ist erkennbar, dass jedes Atom kuboktaedrisch von zwölf
Nachbaratomen umgeben ist.
Abb. 19: (A) MPt-Schichten entlang der [001]-Richtung (B) M bzw. Pt mit KZ = 12 (C) reduzierte FePt-
Elementarzelle in primitiver Aufstellung
Die verwendete tetragonal flächenzentrierte Aufstellung für die FePt-Verbindung
F 4/mmm entspricht allerdings nicht der primitiven Standardaufstellung P 4/mmm
(Tabelle 3) für die Elementarzelle (Abb. 19 C). Sie kann jedoch durch einfache
mathematische Umrechnungen bestimmt werden. Die reduzierte Zelle eignet sich
jedoch nur bedingt für den Vergleich mit den anderen FePt-Phasen und wird deshalb
in der Literatur nur selten verwendet.
2.6.2 MPt-Nanopartikel: magnetische Eigenschaften
Die MPt-Phasen stellen eine sehr interessante und auch zunehmend bedeutende
Stoffklasse magnetischer Nanomaterialien dar. Dabei sind die intermetallischen
FePt- bzw. CoPt-Verbindungen besonders hervorzuheben, da diese eine der
höchsten bekannten Anisotropiekonstanten magnetischer Materialien aufweisen
(magnetokristalline Anisotropie, Tabelle 4).
Tabelle 4: Anisotropiekonstanten unterschiedlicher ferromagnetischer Materialien[135].
Material Symmetrie Struktur K1 [MJ.m-3]
Fe kubisch W 0,05
Co hexagonal Mg 0,53
SmCo5 hexagonal CaCu5 17
YCo5 hexagonal CaCu5 5,2
FePt tetragonal CuAu 6,6





Der hohe Wert für K1 für FePt bzw. CoPt ist durch die M-Pt-Wechselwirkungen
erklärbar, die auf Spin-Orbital-Kopplungen sowie auf die Hybridisierung der 3d- (Fe
bzw. Co)- mit den 5d-Orbitalen (Pt) zurückzuführen sind.[136-138] Aufgrund dieser
Wechselwirkungen resultiert für die FePt bzw. CoPt Nanopartikel eine besondere
chemische Stabilität im Vergleich zu anderen hartmagnetischen Nanomaterialien
(z.B. Fe, Co, SmCo5). Aus dem großen Wert für die Anisotropiekonstante folgt, dass
FePt bzw. CoPt Nanopartikel mit Kristallitgrößen von 2-4 nm ferromagnetisch sind
mit Sättigunsmagnetisierungen im Bereich von 1000 emu.cm-3 (Abb. 20 A).[139] Die
Nanopartikel der festen MPt-Lösungen zeigen hingegen superparamagnetische
Eigenschaften (Abb. 20 B), da die magnetokristalline Anisotropie infolge der
statistischen Besetzung der Atomlagen durch M bzw. Pt sehr gering ist.[13] Die
Besonderheit der superparamagnetischen Kristallite besteht allerdings darin, dass
sie sich zu zweidimensionalen Supergittern (hexagonale Anordnung der
Nanopartikel) anordnen können, wofür eine hohe Monodispersität der Partikel
erforderlich ist (Abb. 20 C).[14]
Abb. 20: (A) ferromagnetische Eigenschaften von fct-FePt bzw. CoPt-Nanopartikeln mit easy axis
parallel zur kristallographischen c-Achse (B) Superparamagnetismus bzw. (C) Ausbildung von
hexagonalen Supergittern bei fcc-FePt-Nanopartikeln.[14]
Anhand der bisher genannten Eigenschaften von FePt- bzw. CoPt-Nanopartikeln
ergeben sich zahlreiche Anwendungsmöglichkeiten wie z.B. als zukünftiges
Datenspeichermaterial mit Speicherdichten von bis zu 6,2-7,8 Tbit/cm2.[123] Diese
hohen Speicherdichten können aufgrund der Ausbildung geordneter
zweidimensionaler FePt-Supergitter erzielt werden bzw. der Tatsache, dass ein MPt-
Nanopartikel eine Information von einem Bit speichern kann.[140, 141] Weiterhin
sind FePt-Nanopartikel als FePt/Fe3Pt-Nanokomposite für Permanentmagneten[142],
fcc-FePt-Nanostrukturen für biomedizinische Anwendungen[115, 127] bzw. als
Katalysatoren von besonderem Interesse.[13, 15] Für diese Anwendungsbereiche









Phasenreinheit[125] notwendig, da diese Parameter die magnetischen Eigenschaften
der Nanostrukturen stark beeinflussen. Zusätzlich müssen auch interpartikuläre
Wechselwirkungen bzw. Einflüsse der Matrix bei der Synthese berücksichtigt
werden.
2.6.3 MPt-Nanopartikel: Synthesestrategien
In der Literatur werden zahlreiche nasschemische als auch physikalische
Synthesemethoden zur Herstellung von MPt Nanopartikeln beschrieben, wobei sich
ein Großteil auf die Herstellung von nanoskaligen FePt Strukturen fokussiert.[13]
Dabei ist aufgrund der geforderten Monodispersität bzw. Phasenreinheit von FePt-
Nanostrukturen eine Optimierung von bereits bekannten bottom-up
Herstellungsrouten notwendig.[143] Die ursprüngliche Methode zur Herstellung von
FePt-Nanopartikeln ist die Polyolsynthese (Abb. 21). Dabei erfolgt eine thermische
Zersetzung bzw. Reduktion von Eisen- bzw. Platinprecursoren mithilfe von
Reduktionsmitteln (z.B. 1,2-Hexadecandiol) in Gegenwart sterischer Stabilisatoren
(z.B. Ölsäure und Oleylamin), um Aggregationen bzw. Partikelwachstum zu
minimieren.[14, 139]
Abb. 21: Schematische Darstellung für die Bildung von FePt-Nanopartikeln durch thermische
Zersetzung von Eisenpentacarbonyl und der Reduktion von Platinacetylacetonat.[13]
Die Zusammensetzung der intermetallischen Phase wird dabei durch die Variation
des Fe-Pt-Precursorenverhältnisses gesteuert, wobei die Partikelgröße durch
unterschiedliche Verhältnisse der Metallprecursoren zu den sterischen Stabilisatoren
beeinflusst werden kann.[14, 144] Zusätzlich ist durch Verwendung von


























Anhand der Abbildung ist ersichtlich, dass nach der thermischen Behandlung bei ca.
300 °C zunächst die thermodynamisch metastabile fcc-FePt-Phase entsteht und erst
ab Temperaturen von mehr als 550 °C die thermodynamisch stabile fct-Phase
gebildet wird, wobei Aggregations- bzw. Wachstumsprozesse stattfinden. Um die
Synthesemethode zu optimieren, wurden in folgenden Arbeiten statt dem giftigen und
leicht flüchtigen Fe(CO)5, Fe(acac)2 bzw. Fe(acac)3 als Eisen-Precursoren
verwendet.[146-148] Zusätzlich wurden auch andere Reduktionsmittel wie
Ethylenglycol[149-151], Tetraethylenglycol[152, 153] bzw. Hydrazin[154] genutzt, um
die Phasentransformation in die tetragonale Phase schon bei niedrigeren
Temperaturen zu erzielen. Bei anderen Untersuchungen wurden zusätzlich Metalle
wie Kupfer[155, 156], Silber[157], Gold[158, 159] bzw. Antimon[160] zu den Fe-/Pt-
Precursoren gegeben, um die Ordnungstemperatur abzusenken. In weiteren
Experimenten wurde die Polyolsynthese dahingehend modifiziert, dass Core-Shell-
(z.B. FePt/Fe3O4)[122] bzw. bimodale (z.B. FePt-CdS) Komposite[115, 161]
hergestellt wurden, um die Materialeigenschaften (Magnetismus) gezielt zu steuern.
Als Template für die Synthese monodisperser FePt-Nanopartikel dienten auch
temperaturstabile organische[162] bzw. anorganische Matrizes.[123, 163, 164] In
neueren Arbeiten wurden FePt-Nanopartikel in den Poren von meso- bzw.
makrostrukturierten SiO2- bzw. Al2O3-Strukturen synthetisiert.[15, 165-167]
Physikalische Abscheidungsmethoden wurden vorrangig für die Synthese von
dünnen FePt-Filmen auf SiO2- oder B2O3-Substraten genutzt.[168, 169] Weiterhin
wurden Gasphasensinterprozesse für die Herstellung von unterschiedlichen FePt-
Nanostrukturen verwendet.[170]
Im Gegensatz zu den zahlreichen FePt Herstellungsrouten werden in der Literatur
deutlich weniger Synthesestrategien zur Präparation von CoPt- bzw. NiPt-
Nanostrukturen vorgestellt.[166, 171-173]
Anhand der verschiedenen Synthesemethoden wird deutlich, dass für die Herstellung
tetragonaler MPt-Nanopartikel hoher Monodispersität eine durchdachte Strategie
entwickelt werden muss. Dabei müssen speziell Aggregations- bzw.
Partikelwachstumseffekte für Anwendungen als Datenspeichermaterial minimiert
werden. Für katalytische Anwendungen ist die Integration der aktiven MPt-Spezies in
eine geeignete hochporöse Matrix entscheidend. Dabei muss die Phase der
nanoskaligen intermetallischen Verbindung sowie deren Zugänglichkeit in der




Poröse Kohlenstoffmaterialien sind aufgrund ihrer hohen spezifischen Oberfläche,
der wirtschaftlichen Verfügbarkeit sowie der biologischen Kompatibilität für zahlreiche
Anwendungen in der Katalyse, Medizin, Energiespeicherung sowie der Gastrennung
interessant.[174-179] Hierbei werden bevorzugt Aktivkohlen wegen der geringen
Herstellungskosten verwendet. Allerdings eignen sich diese Materialien infolge der
relativ undefinierten Porenstruktur mit breiten Porenradienverteilungen nur bedingt
für spezifische Anwendungen als Katalysatorträger bzw.
Energiespeichermedium.[174, 175]
Daher wurden in den letzten Jahren neue Synthesestratgien zur Herstellung von
Kohlenstoffnanoröhren (CNT), -fasern (CNF) bzw. mesoskopisch geordneten
Kohlenstoffmaterialien (CMK, siehe Abschnitt 2.1.3) mit definierten Porenstrukturen
entwickelt.[5, 180] Neben diesen physikalischen bzw. chemischen Methoden eignet
sich auch die Halogenierung von bestimmten Metallcarbiden zur Herstellung von
hochporösen Kohlenstoffstrukturen (CDC: carbide derived carbons)[17]. In der
Vergangenheit wurde diese Reaktion u.a. zur Herstellung von hochreinen
Metallhalogeniden genutzt. Dabei kann eine Chlorierungsreaktion von Metallcarbiden
wie folgt beschrieben werden:
)()()(2)( 2 sCbgMClagCl
csCM cba  (Gl. 3)
Neben Chlor eignen sich auch andere Halogene wie F2, Br2 bzw. I2 sowie
entsprechende Halogenverbindungen (HF, CCl4, CHCl3) für die
Halogenierungsreaktion.[181] Dabei ist der Verlauf bzw. die Reaktionsprodukte der
Halogenierungsreaktionen entsprechend thermodynamischer Überlegungen stark
von der Art bzw. Konzentration des Halogenierungsreagens sowie der verwendeten
Reaktionstemperatur abhängig.[18, 182]
Mithilfe dieser Reaktion konnten bereits zahlreiche CDC-Materialien aus Carbiden
von verschiedenen Haupt- bzw. Nebengruppenelementen hergestellt werden
(Tabelle 5). Dabei weisen die mikroporösen CDC-Materialien sehr hohe spezifische
Oberflächen von bis zu 2012 m2/g auf (B4C-CDC) in Abhängigkeit von der
Zusammensetzung der verwendeten Metallcarbide sowie der
Chlorierungstemperatur.[17, 181, 183] Die hohen volumetrischen
Wasserstoffspeicherkapazitäten von bis zu 2,55 Gew% (TiC-CDC) bei Normaldruck
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resultieren aus dem hohen Mikroporenanteil infolge der selektiven Metallextraktion
aus der carbidischen Struktur.[17, 18] Die H2-Speicherfähigkeit kann durch eine
nachträgliche reduktive Behandlung auf bis zu 3,02 Gew% (TiC-CDC) erhöht
werden. Diese Zunahme kann mit der Entfernung des im porösen Kohlenstoff
verkapselten Chlors erklärt werden, wodurch die Masse des Adsorptivs abnimmt und
zusätzliche Mikroporen mit Durchmessern von weniger als 1 nm zugänglich
werden.[18, 184, 185]
In weiteren Arbeiten konnten auch CDC Materialien durch Chlorierung von ternären
Carbiden hergestellt werden. Die resultierenden Kohlenstoffstrukturen weisen im
Unterschied zu den binären Systemen einen deutlich höheren Mesoporenanteil
auf.[186]
Tabelle 5: CDC-Materialien mit entsprechenden Adsorptionseigenschaften aus unterschiedlichen
Carbiden.
MaBdCC-CDC TChlorierung [°C] Sg,max [m2/g] H2;1bar [Gew%] Referenz
SiC 1100 1424 2,10 [18, 187]
B4C 800 2012 1,91 [18, 182]
TiCa) 800 1566/1943 2,55/3,02 [18, 188-190]
ZrC a) 1000 1857/1926 1,98/2,45 [18, 191]
Al4C3 300 1400 - [192]
Mo2C - - - [17, 181]
Fe3C4 - - - [17, 181]
TaC/Ta2C 800 1955/1950 - [186]
Ti2SiC/Ti3SiC2 800 1380 - [186, 193]
Ti2Al2C/Ti3AlC2 800 810/820 - [186]
a) Bestimmung der spezifischen Oberfläche / volumetrischen Wasserstoffspeicherkapazität (1 bar) der
CDC-Materialien vor bzw. nach reduktiver Wasserstoffbehandlung bei 600 °C für 2h.
Neben Anwendungen als Gasspeichermateial eignen sich die mikroporösen CDC-
Strukturen auch als Doppelschichtkondensatoren. Dabei konnte gezeigt werden,
dass die Speicherkapazität des Kondensators mit Abnahme der Porengröße der
CDC-Materialien in Abhängigkeit vom eingesetzten Elektrolyten mit abnehmender
Porengröße ansteigt.[19, 188, 194] Weiterhin konnte eine biolgische Aktivität von
mesoporösen CDC-Materialien in der Reinigung von Biofluiden bzw. von




3 Methoden und Experimentelles
3.1 Gas Physisorptionsuntersuchungen: Charakterisierung
poröser Materialien
Gasphasen-Festkörper-Wechselwirkungen können generell in zwei Bereiche
klassifiziert werden. Einerseits können durch Absorptionseffekte der Gasphase in
den Festkörper neue chemische Materialien gebildet werden. Dagegen erfolgen
Adsorptionsprozesse nur an der Phasengrenzfläche und können in Physisorptions-
bzw. Chemisorptionsprozesse untergliedert werden.[197] Die Prozesse können
entsprechend ihrer chemischen bzw. physikalischen Wechselwirkung differenziert
werden (Tabelle 6). Dabei interagieren die beteiligten Komponenten bei
Physisorptionsprozessen nur über schwache van-der-Waals-Wechselwirkungen mit
geringen Adsorptionsenthalpien, wohingegen bei der Chemisorption kovalente
Bindungen ausgebildet werden. Aufgrund dieser unterschiedlichen
Wechselwirkungen werden Physisorptionsuntersuchungen vorrangig im Bereich der
Siedetemperatur des jeweiligen Adsorptivs durchgeführt. Dagegen werden
Chemisorptionsprozesse bei deutlich höheren Temperaturen (Raumtemperatur)
gemessen. Dabei resultiert im Unterschied zu Physisorptionsprozessen
ausschließlich die Bildung von Monoschichten. Entsprechend dieser
unterschiedlichen Wechselwirkungen eignen sich die jeweiligen
Adsorptionsmethoden zur Untersuchung verschiedener Eigenschaften von porösen
Feststoffen. So werden Physisorptionsuntersuchungen (z.B. N2, Ar) vorrangig in der
heterogenen Katalyse zur Bestimmung der spezifischen Oberfläche,
Porengrößenverteilungen und Porenvolumina von Katalysatoren genutzt.
Chemisorptionsuntersuchungen geeigneter Gase (z.B. CO, H2) werden indessen für
die Untersuchung der Dispersion bzw. chemische Struktur von katalytisch aktiven
Zentren (z.B. Pd, Pt) verwendet.
Tabelle 6: Vergleich Adsorptionseigenschaften zwischen Physisorption und Chemisorption.
Eigenschaften Physisorption Chemisorption
Wechselwirkung Van der Waals Chemische Bindung
Hads [kJ/mol] <40 >40




Die verbreiteste Physisorptionsmethode zur Untersuchung mikro- bzw. mesoporöser
Materialien ist die Stickstoffphysisorption bei 77 K. Diese Charakterisierungsmethode
erlaubt die zerstörungsfreie Charakterisierung poröser Strukturen. Weiterhin wurden
auch zahlreiche Methoden zur Bestimmung von spezifischen Oberflächen,
Porengrößenverteilungen bzw. Porenvolumina für dieses System entwickelt.
Aufgrund des relativ großen kinetischen Durchmessers bzw. der starken
Wechselwirkung mit polaren mikroporösen Materialien wird in neueren Methoden
zusätzlich die Physisorption anderer Adsorptive bei entsprechenden
Messtemperaturen untersucht (Tabelle 7).
Tabelle 7: Adsorptive in der Physisorption mit entsprechenden kinetischen Durchmessern und
jeweiligen Temperaturen der Adsorption.[197]
Adsorptiv N2 Ar H2 CO2 CH4 H2O
dKin [Ǻ] 3,64 3,41 2,86 3,30 3,80 2,65
Tads [K] 77 87 77 273 77/298 298
Für N2-Physisorptionsmethoden werden vorrangig volumetrische Messmethoden
verwendet. Dabei wird das zuvor aktivierte Adsorbens auf 77 K abgekühlt und
definierte Mengen an Stickstoff zudosiert und nach dem Erreichen des
Gleichgewichtszustands von Adsorption und Desorption der Druck im Probenraum
bzw. das adsorbierte Volumen bestimmt. Die Abhängigkeit des adsorbierten
Volumen vom Druck in der Messzelle bei einer definierten Messtemperatur wird als
Adsorptionsisotherme dargestellt. Um Isothermen besser miteinander vergleichen zu
können, erfolgt die Auftragung gegen den Relativdruck, d.h. den Messdruck gegen
den Sättigungsdampfdruck des Adsorptivs bei gegebener Temperatur.
Die Formen dieser Adsorptionsisothermen sind dabei von dem verwendeten Gas,
dem zu untersuchenden Festkörper bzw. der Adsorptiv-Adsorbens-
Wechselwirkungen abhängig und werden entsprechend der IUPAC in sechs
Kategorien eingestuft (Abb. 22).[197]
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Abb. 22: Einstufung von Adsorptionsisothermen entsprechend IUPAC.[197]
Die Typ I Isotherme ist dabei charakteristisch für mikroporöse Materialien, wobei ein
typisches Plateau bei kleinen Relativdrücken infolge der Kapillarkondensation in den
Mikroporen resultiert. Für makroporöse bzw. unporöse, nanoskalige Materialien ist
der Typ II Isothermenverlauf charakteristisch. Dabei erfolgt zunächst die Ausbildung
von mehren Adsorptionsschichten sowie die interpartikuläre Kapillarkondensation bei
höheren Drücken. Typ-III-Isothermenverläufe werden hingegen für schwache
Adsorptiv-Adsorbens-Wechselwirkungen, beispielsweise für die
Wasserdampfadsorption an hydrophoben Aktivkohlen, beobachtet. Der
Physisorptionsprozess für mesoporöse Materialien (Typ IV) ist ausführlich in
Abbildung 23 dargestellt. Dabei erfolgt nach dem Zudosieren des Stickstoffs zur
aktivierten Probe zunächst die Ausbildung einer Monolage mit dem damit
verbundenen Anstieg des adsorbierten Volumens (Abb. 23, A). Allerdings nimmt der
Druck infolge der starken Adsorptiv-Adsorbens-Wechselwirkung nur geringfügig zu.
Bei einer weiteren Stickstoffzugabe erfolgt die Mehrschichtadsorption (Abb. 23, B,
C). Infolge der geringeren Wechselwirkung der höheren N2-Schichten mit dem
Adsorbens resultiert eine höhere N2-Desorptionsrate mit dem damit verbundenen
Druckanstieg im Messsystem. Eine weitere Erhöhung des Stickstoffdrucks führt zu
einer Meniskusbildung bzw. Kapillarkondensation des adsorbierten Stickstoffs in der
Pore (Abb. 23, D). Durch die höhere Dichte der flüssigen N2-Phase resultiert eine






































Eine weitere Stickstoffzudosierung führt wegen der gefüllten Poren zu keiner
signifikanten Erhöhung des adsorbierten Volumens, so dass der Relativdruck im
Messsystem ansteigt (Abb. 23 E). Im anschließenden Desorptionsprozess wird der
adsorbierte Stickstoff durch dosiertes Vakuumieren in umgekehrter Reihenfolge
entfernt. Dabei treten in Abhängigkeit von der Größe und Porenstruktur des
Adsorbens bzw. des gewählten Adsorptivs Hystereseeffekte auf. Diese Effekte
können u.a. auf die Porenzugänglichkeit des Adsorbens bzw. thermodynamische
Einflüsse bei der Kapillarkondensation bzw. des Verdampfens zurückgeführt werden
und verursachen eine Verschiebung des Desorptionsastes mit den entsprechenden
Desorptionseffekten (Abb. 23 F, G) zu kleineren Relativdrücken.
Abb. 23: Stickstoffphysisorption an geordnetem mesoporösen Siliciumdioxid SBA-15 bei 77 K für den
Adsorptions- bzw. Desorptionsprozess bei unterschiedlichen Relativdrücken mit Hystereseeffekt.
Der Isothermentyp V (Abb. 22) entspricht einer schwachen Adsorptiv-Adsorbens-
Wechselwirkung an den bereits beschriebenen mesoporösen Materialien. Für
multimodale Größenverteilungen resultiert der IUPAC-Typ VI.
Die bei den Isothermentypen IV bzw. V auftretenden Hystereseeffekte sind ebenfalls
für die Porengröße bzw. Porenstruktur charakteristisch und werden entpsrechend der
IUPAC in vier Hysteresetypen klassifiziert (Abb. 24).[197] So resultiert für geordnete















bzw. engen Porenradienverteilungen der H1-Typ. Bei breiteren
Porenradienverteilungen, Porenverstopfungseffekten bzw. flaschenhalsartigen
Porenstrukturen ergibt sich der H2-Typ. Der H3-Typ ist für Partikelaggregate sowie
Schlitzporenstrukturen in mesoporösen Aktivkohlen charakteristisch. Dagegen
resultiert der H4-Typ für für schlitzporenartige Aktivkohlensysteme mit einem hohen
Mikroporenanteil.
Die Hystereseeffekte sind zusätzlich vom verwendeten Adsorptiv bzw. der gewählten
Messtemperatur abhängig. Beispielsweise ist der unterere Schließpunkt für
Stickstoffphysisorptionsuntersuchungen bei 77 K bei einem Relativdruck von
p/p0=0,42 determiniert (Abb. 23). Entsprechend klassischer Überlegungen ist der
Meniskus des N2-Fluids unterhalb dieses Druckes nicht mehr stabil. Erfolgt hingegen
keine Überlappung bis 0,42 kann von einer unzureichenden Aktivierung bzw.
Quelleffekten in flexiblen Adsorbentien ausgegangen werden. Bei der Verwendung
von anderen Adsorptiven bzw. Messtemperaturen resultiert eine Verschiebung
dieses Schließpunktes (Ar(87 K): p/p0=0,38).
Anhand der Hysteretypen bzw. der Lage der Kapillarkondensationen können in
Kombination mit anderen Charakterisierungsmethoden Aussagen über die
Porenstruktur bzw. -größe von neuen Adsorbentien getroffen werden. Mithilfe
empirischer bzw. statistischer Modelle können Porenradienverteilungen berechnet
werden, die im nachfolgenden Abschnitt diskutiert werden.
Abb. 24: IUPAC-Klassifizierung von Hystereseschleifen.[197]
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3.1.2 Berechung von Porenradienverteilungen
Der Relativdruck, bei dem die Kapillarkondensation stattfindet, ist abhängig von der
Porengröße. Dabei erfolgt die Kapillarkondensation bei kleinerporigen Systemen mit
dem Kelvin Radius r entsprechend bei geringeren Relativdrücken p/p0, wobei der











Hierbei entspricht  der Oberflächenspannung und φ dem Benetzungswinkel des
Adsorbats bzw. VM dem molaren Volumen des kondensierten Adsorbats bei
gegebener Messtemperatur T.
Abb. 25: Berechnung der Porenradienverteilung entsprechend der BJH-Theorie.
Der Berechnung des Porendurchmessers nach Barrett, Joyner und Halenda (BJH-
Theorie, Abb. 25) erfordert jedoch die Kenntnis der Schichtdicke der bereits
adsorbierten Multilagen des Adsorbats t (statistische Dicke).[198]
tdd MenPore 2 (Gl. 5)
Die vom Relativdruck abhängige statistische Dicke kann mithilfe des
Multilagenvolumens im Verhältnis zum Volumen der Monolage Vmax (siehe Abschnitt
3.1.3) und dem effektiven Höhenparameter  (d=3,6 Ǻ für hexagonale bzw. 4,3 Ǻ für
kubisch dichteste N2-Schichtlagen) bestimmt werden.

maxV




Mithilfe der empirisch ermittelten Wheeler-Gleichung kann die Schichtdicke für die


















Entsprechend der im vorherigen Kapitel diskutierten Hystereseffekte resultieren
gemäß der Kelvin-Gleichung unterschiedliche Porengrößen für den Adsorptions-
bzw. Desorptionsast. Entsprechend allgemeiner IUPAC-Vorgaben wird routinemäßig
der Desorptionsast für Isothermen mit dem Hysteresetyp I für
Porenradienverteilungen verwendet. Allerdings eignet sich diese
Auswertungsmethode nur bedingt für die Berechnung der Porengrößen, da aufgrund
des bereits diskutierten Schließeffekts der Hysterese bzw. durch geometrische
Faktoren (Flaschenhalsporen, Porenblockierung) unzutreffende Größenverteilungen
bzw. Messartefakte resultieren. In diesen Fällen sollte der Adsorptionsast für die
Berechnung einer genaueren Größenverteilung auf Grundlage der BJH-Theorie
genutzt werden.
In neueren Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass sich der
thermodynamische Zustand bzw. die thermophysikalischen Eigenschaften des in
Poren adsorbierten Fluids sich deutlich von denen der reinen Fluidkomponente
unterscheiden.[200] Dabei resultieren Verschiebungen des kritischen Punkts sowie
des Schmelz- bzw. Tripelpunktes. Die makroskopischen, konventionellen Methoden
zur Bestimmung von Porengrößen (z.B. Kelvin-Gleichung, BJH) beruhen jedoch auf
den thermophysikalischen Eigenschaften der reinen Fluidkomponente. Dabei werden
die mikroskopischen Wechselwirkungen des adsorbierten Gases mit der Porenwand
vernachlässigt, wodurch grobe Fehler bei der Porengrößenbestimmung resultieren.
Aufgrund dieser Nachteile wurden mikroskopische Methoden auf Grundlage der
statistischen Mechanik entwickelt (GCMC, NLDFT), bei denen intermolekulare bzw.
Fest-Fluid-Wechselwirkungen auf der molekularen Ebene berücksichtigt
werden.[201, 202] Der Zusammenhang dieser mikroskopischen Methoden und der
experimentell gemessenen Physisorptionsisothermen kann durch folgende









































Theoretische Isotherme mit definierter Porengröße
 Wf Porengrößenverteilungsfunktion
Dabei wird in der GAI-Gleichung angenommen, dass die Porengrößenverteilung
einer gemessenen Adsorptionsisotherme aus einer Verteilungsfunktion von
definierten Porengrößen in einem bestimmten Porengrößenbereich zusammengestzt
ist. Allerdings ist für diese Berechnungsmethode die Kenntnis über die
Zusammensetzung bzw. Porenstruktur (z.B. Schlitzporen, zylindrische Poren) des
Adsorbens in Abhängigkeit vom Adorptiv und der Messtemperatur notwendig.
Ein weiterer, wesentlicher Vorteil dieser molekularen Größenbestimmungsmethode
ist die gleichzeitige Auswertung von Mikro- bzw. Mesoporenstrukturen. wohingegen
man bei den makroskopischen Modellen auf die Berechnung der Mikro- oder
Mesoporendimension determiniert ist.
3.1.3 Bestimmung spezifischer Oberflächen nach der BET-Methode
Die in dieser Arbeit verwendete Standardmethode zur Bestimmung spezifischer
Oberflächen der mesoporösen Materialien wurde von Brunauer, Emmett und Teller
entwickelt.[197]
Die nach den Autoren benannte BET-Theorie beschreibt mathematisch eine
Mehrschichtenadsorption der Gasmoleküle an den Feststoffoberflächen. Dabei wird
die erste Schicht des Adsorptivs stärker gebunden als die darauf folgenden.
Gleichung 9 gibt sie in ihrer linearisierten Form unter der Bedingung unendlicher




















Vads Gesamtvolumen des adsorbierten Stickstoffs in cm3/g
VMono Volumen der Monolage des adsorbierten Stickstoffs in cm3/g
C Adsorptionskonstante als Maß für die Adsorptiv-Adsorbens-WW
Die BET-Gleichung kann grundsätzlich auf Isothermen des Typs II und IV
angewendet werden. Die Anwendung auf Materialien, die Mikroporen enthalten, ist
allerdings nur bedingt möglich.
Eine lineare Regression der Gleichung kann im Relativdruckbereich für Messpunkte
im Bereich von 0,05 bis 0,25 entsprechend der IUPAC-Vorgaben vorgenommen
werden. Aus dem resultierenten Ordinatenabschnitt der extrapolierten Geraden und
















Die Auswertung des Relativdruckbereiches von 0,05 bis 0,25 ist notwendig, da die
Anwesenheit von Mikroporosität oder die Kapillarkondensation in kleinen Mesoporen,
die BET-2-Parameter-Gerade außerhalb dieses Bereiches von ihrer Linearität
abweichen lassen kann. Anhand neuerer Untersuchungen ist für die Berechnung der
spezifischen Oberfläche die Verschiebung des BET-Bereichs zu kleineren
Relativdrücken für Porensysteme mit Porendurchmessern von 1,5-2,5 nm zulässig.
Eine schematische Darstellung der Auswertung findet sich in Abbildung 26.
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Abb. 26: (A) Typ-IV-Isotherme und (B) entsprechende, graphische BET-Auswertung .
Aus der Monoschichtkapazität kann durch Gleichung 11 die spezifische Oberfläche












Mit Sg Spezifische Oberfläche in m2/g
Na Avogadro Konstante (6,022·1023 mol-1)
N2 Oberflächenbedarf eines adsorbierten Stickstoffmoleküls (0,162 nm2)
Vmol Ideales Gasvolumen unter Standardbedingungen (2,241·10-2 m3mol-1)
mProbe Probenmasse in g
3.2 Klein-/ Weitwinkelröntgenpulverdiffraktometrie
Mithilfe der Röntgendiffraktometrie kann die Struktur kristalliner Materialien
untersucht werden. Dabei erfolgt die Beugung von Röntgenstrahlen an den
Netzebenen eines Kristalls, dessen Netzebenenabstände im Bereich der
Wellenlänge der Röntgenstrahlung liegen. Konstruktive Interenenz resultiert nur bei
Erfüllung der Bragg’schen Reflexionsbedingung (Abb. 27). Die mithilfe der
Bragg’schen Gleichung ermittelten Netzebenabstände sowie die gemessenen



















Abb. 27: Konstruktive Interferenz monochromatischer Röntgenstrahlung am Kristall.
Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktometrie
Mesoporöse Oxide können aufgrund der periodisch geordneten Struktur mithilfe der
Röntgenpulverdiffraktometrie untersucht werden. Dabei sind die Reflexe im
Beugungsdiagramm wegen der großen Gitterkonstanten entsprechend der
Bragg’schen-Gleichung bei kleinen Beugungswinkeln (0,5°<2<6,0°)
detektierbar[203]. Im Unterschied zur Weitwinkelpulverdiffraktometrie tritt die
Beugung nicht an „atomaren“ Netzbenen auf, sondern an den Netzbenen der
geordneten Porenstruktur.
Mithilfe der Röntgenpulverdiffraktometrie im Kleinwinkelbereich können die
Gitterkonstanten der mesoporösen Oxide unter Kenntnis der Symmetrie berechnet
werden (Abb. 28). Weiterhin kann durch Kenntnis des Porendurchmessers
(Adsorptionsmessungen) die Wanddicke berechnet werden.
Abb. 28: (A) Schematische Darstellung der hexagonalen SBA-15-Struktur mit indizierten Netzebenen


















Aus den Reflexlagen kann mithilfe der Netzebenenabstandsgleichung für quasi-

















Für den (100)-Reflex folgt daraus für die Gitterkonstante a:
1003
2 da  (Gl. 13)
Aus der Gitterkonstante a sowie dem Porendurchmesser dPore der über Adsorptions-
messungen bestimmbar ist, kann damit dür hexagonale Systeme die
Porenwanddicke dWand berechnet werden:
PoreWand dad  (Gl. 14)
Scherrer-Gleichung
Wie anhand der Bragg’schen Gleichung deutlich wird, treten bei kristallinen
Festkörpern Reflexe nur bei definierten Beugungswinkeln auf. Bei einer Abnahme
der Kristallinität nimmt die Reflexbreite infolge der zunehmenden Defekte innerhalb
des Kristalls sowie der abnehmenden Kristallitgröße zu, so dass für amorphe
Substanzen breite bzw. keine Reflexe detektierbar sind. Untersucht man kristalline
Nanostrukturen so resultieren in Abhängigkeit von der Kristallitgröße unterschiedlich




Kd Part  (Gl. 15)
Die Kristallitgröße dPart kann dabei für eine definierte Reflexlage anhand der
integralen Halbwertsbreite B für eine gegebene Wellenlänge der Röntgenstrahlung 
berechnet werden. Der Formfaktor K variiert in Abhängigkeit von der Probe bzw.
Untersuchungsbedingungen im Bereich von 0,87-1. Für die genaue Bestimmung von
Partikelgrößen ist allerdings der Abgleich mit einem Standard unter gleichen
Messbedingungen notwendig, um die durch unterschiedliche Geräteeinstellungen







Chemikalie Formel Reinheit Anbieter
Ammoiak 25 Gew % NH3 aq 25 % BASF
n-Butanol C4H9OH ≥99,4 % Sigma Aldrich
Cernitrat hexahydrat Ce(NO3)3.6H2O 99 % Sigma Aldrich
Cobalt(III)acetylacetonat Co(C2H5O2)3 98 % ABCR
Cobalt(II)chlorid hexahydrat CoCl2.4H2O 98 % ABCR
para-Divinylbenzol C10H10 80 % Sigma Aldrich
Eisen(III)acetylacetonat Fe(C2H5O2)3 98 % ABCR
Eisen(II)chlorid tetrahdrat FeCl2.4H2O 99 % ABCR
Flussäure 40 gew% HF aq 40 % VWR
Hexachloroplatinsäure hexahydrat
40 %Pt H2PtCl6
.6H2O 99 % ABCR
Hexadecyltrimethyl-
ammoniumbromid (CTABr)
C18H40NBr ca. 100 % Acros
Kaliumhydroxid KOH 85 % RenninghausChemie
Marlophen NP5 s.u. Sasol
Nickel(II)acetat hexahydrat Ni(CH3COO)2.6H2O 98 % ABCR
Nickel(II)acetylacetonat Ni(C2H5O2)2 98 % ABCR
Platin(II)acetylacetonat Pt(C2H5O2)2 98 % ABCR
Pluronic P 123 EO20PO70EO20 ca. 100 % Sigma Aldrich
Polycarbomethylsilan MW=800 -[SiHCH3-CH2]- 99 gew% Sigma Aldrich
Printex V Nicht spezifiziert - Evonik AG
Saccharose C12H22O11 98 % Sigma Aldrich
Salzsäure 37 gew% HCl.aq 37 % BASF
Schwefelsäure 96 gew% H2SO4 96 % BASF
SMP-10 Nicht spezifiziert - Starfire




Lösungsmittel Formel Reinheit Anbieter
n-Heptan C7H14 >99 % Sigma Aldrich
Ethanol C2H5OH 99 % AHK Berkel
Ethanol C2H5OH 96 % AHK Berkel
Aceton C3H6O 99 % Biesterfeld
Toluol C7H8 99 % VWR
Chloroform CHCl3 p.a. Fisher Scientific
Messgase
Messgas Formel Reinheit Anbieter
Argon 4.6 Ar 99,996 % Air Liquide
Argon 5.0 Ar 99,999% Air Liquide
n-Butan C4H10 99,96 % Air Liquide
Chlor 2.5 Cl2 99,5 % Air Liquide
Helium 5.0 He 99,999 % Air Liquide
Stickstoff 5.0 N2 99,999% Air Liquide
Methan 2.5 CH4 99,5 % GasCom
Sauerstoff 5.0 O2 99,999 % Air Liquide
Wasserstoff 5.0 H2 99,999 % Air Liquide
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3.3.2 Synthese von CeO2-Nanopartikeln aus Mikroemulsionen
26,9 g einer 0,2 M Ce(NO3)3 Lösung, 273,6 g n-Heptan und definierte Massen des
nichtionischen Tensids Marlophen NP-5 (RO(CH2CH2O)xH, x = 5, R = Nonylphenyl,
M =440 g.mol-1) wurden entsprechend der RW-Werte (molares Wasser zu Tensid
Verhältnis) unter intensiven Rühren bei 25 °C vermischt (Tabelle 8). Die Viskosität
der transparenten Mikroeumlsionen wurde nach einer Stunde bei 25 °C mithilfe eines
Ubbelohde Viskosimeter des Typs 532-13Ic von Schott gemessen. Die angegebene
Viskosität ergibt sich als Mittelwert aus fünf Einzelmessungen. Die cersalzhaltige
inverse Mikroemulsion wurde eine Stunde in einem verschlossenen Rundkolben bei
25 °C gerührt. Danach erfolgte die tropfenweise Zugabe der verdünnten
Ammoniaklösung (2,5 gew%) unter intensivem Rühren. Nach einer Stunde wurde
Aceton im Überschuss zugegeben, und die milchige Suspension 48 h bei
Raumtemperatur gerührt. Der Cerhydroxidpartikel enthaltende Niederschlag wurde
anschließend abfiltriert, mehrmals mit Aceton gewaschen und bei 100 °C getrocknet.
Die CeO2 Nanoparikel wurden abschließend bei 400-600 °C für eine Stunde bei einer
Heizrampe von 5 K/min im Muffelofen calziniert.
Das Ce-Prec. Referenzmaterial wurde durch einfache Fällungsreaktion von 60 ml
einer 0,2 M Ce(NO3)3 Lösung mit 2 ml konzentrierten Ammoniaks und
anschließender zu den Mikroemulsionen analoger Filtration bzw. Temperung
hergestellt.















Ce-5,8 5,8 273,6 26,9 98,7 2,96 2,04
Ce-7,7 7,7 273,6 26,9 74,8 2,13 2,04
Ce-11,7 11,7 273,6 26,9 49,3 1,06 2,04
Ce-13,8 13,8 273,6 26,9 41,8 0,87 2,04
Ce-16,4 16,4 273,6 26,9 36,0 0,76 2,04
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3.3.3 Cerdioxid katalysierte, temperaturprogrammierte Rußoxidation
Die katalytische Aktivität der CeO2-Nanopartikel wurde in der
temperaturprogrammierten Oxidation (TPO) des kommerziell erhältlichem Rußes
Printex V untersucht, wobei die katalytische Aktivität als Maximum des
Detektorsignals (als Funktion der Temperatur) TMax definiert wurde. Dabei wurden
100 mg der bei 400 °C bzw. 600 °C getemperten Probe in einem definierten
Massenverhältnis mit 5 mg Ruß intensiv für 15 min vermörsert. Die Mischung wurde
in einen U-förmigen Quarzreaktor überführt und in einem definierten Gasfluss
(94 Vol% Helium, 6 Vol % Sauerstoff) von 10 scm3/min mit einer Temperaturrampe
von 10 K/min auf 700 °C erhitzt.
3.3.4 Synthese von CeO2-SiC-Kompositen
Die Synthese der inversen Mikroemulsionen bzw. Partikeldispersionen mit RW –
Werten von 5,8; 11,7 bzw. 16,4 erfolgte in analoger Weise zu den in Abschnitt 3.4.2
erwähnten. Allerdings wurde nur ein Viertel (A) bzw. die Hälfte (B) der ursprünglichen
Ansatzmenge verwendet (Tabelle 9). Eine Stunde nach der Zugabe der verdünnten
Ammoniaklösung wurden 8,9 g (A) bzw. 9,0 g (B) des flüssigen Polycarbosilans
SMP-10 zu der transparenten Partikeldispersion gegeben, wobei zwei
unterschiedliche Massenverhältnisse von SMP-10 zu Ce(NO3)3 für RW 16,4
resultierten. Anschließend wurden die flüchtigen Bestandteile am
Rotationsverdampfer (30 mbar) bei 50 °C (n-Heptan) und anschließend bei 150 °C
(Wasser) entfernt.
Tabelle 9: Probenbezeichnung bzw. -zusammensetzung der CeO2-PCS Komposite für















A-5,8 2,7 68,0 6,7 24,6 0,25 8,9
A-11,7 2,7 68,0 6,7 12,3 0,25 8,9
A-16,4 2,7 68,0 6,7 10,4 0,25 8,9
B-16,4 5,4 136,0 13,5 10,4 0,5 9,0
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Die Pyrolyse des polymeren Komposits erfolgte in einem Korundrohr im horizontalen
Rohrofen (Gero HTRH 70-300). Zunächst wurde dabei der Pyrolyseraum für
mindestens 4 h mit einem Argonfluss von 3 l/min gespült (Argon 5.0) und
anschließend entsprechend des in Tabelle 10 angegebenen siebenstufigen
Temperaturprogramms pyrolysiert. Die Entfernung des Pyrolysekohlenstoffs erfolgte
abschließend in einer 30 minütigen postoxidativen Behandlung bei 900 °C (10 K/min)
unter statischen Luftbedingungen im Muffelofen.
Tabelle 10: Siebenstufiges Pyrolyseprogramm für die abrotierten, polymeren Kompositstrukturen.
1 2 3 4 5 6 7
T [°C] 80 400 600 900 1200/1350/1500 750 50
T [K/h] 200 60 60 120 240 300 250
T [h] 0 1 0,5 1 2 0,1 -
3.3.5 Synthese von platinhaltigen CeO2-SiC-Kompositen
Die Synthese der platinhaltigen Kompositkeramiken erfolgte in analoger Weise zu
der in Abschnitt 3.4.4 beschriebenen Synthese von B-16,4. Dabei wurden 2,061 g
Cernitrat und definierte Mengen der Hexachloroplatinsäure entsprechend Tabelle 11
in 24,36 g entionisiertem Wasser gelöst. Danach wurden diese Lösungen zu jeweils
273,6 g n-Heptan und 36,0 g Marlophen NP5 in einem definierten RW – Wert von
16,4 bei 25 °C zugegeben. Nach einstündigen Rühren der transparenten
Mikroemulsion in einem geschlossenen 1 l Rundhalskolben wurden 2,04 g verdünnte
Ammoniaklösung tropfenweise zugegeben. Anschließend erfolgte nach weiteren
60 min Rühren bei Raumtemperatur die Zugabe von 19 g des Polycarbosilans SMP-
10.



















D/E-0,7 16,4 5,4/0,7 273,6 2,061 0,25 36,0 2,04 19
D-1,4 16,4 5,4/1,4 273,6 2,061 0,5 36,0 2,04 19
D/E-2,8 16,4 5,4/2,8 273,6 2,061 1 36,0 2,04 19
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Divinylbenzol (DVB)-haltige Polymerkomposite wurden durch Zugabe von 19 g
definierter SMP-10-DVB-Mischungen definierter Massenzusammensetzung zum
Mikroemulsionssystems D/E-2,8 hergestellt (Tabelle 12).
Tabelle 12: Massenverhältnisse der SMP-10 (X) / DVB (Y) Monomere.
Probenbezeichnunga) m [g] mSMP-10 [g] mDVB [g]
D/E-2,8-4:1 19 15,2 3,8
D/E-2,8-2:1 19 12,7 6,3
D/E-2,8-1:1 19 9,5 9,5
D/E-2,8-1:2 19 6,3 12,7
a) D/E-2,8-X-Y: Destillativ bzw. extraktiv behandelte Polymere mit einem Pt- Massenanteil von 2,8 mit
unterschiedlichen theoretischen SMP-10 zu DVB Massenverhältnissen
Nach einer Stunde wurde die Hälfte der noch lösungsmittelhaltigen, vernetzten
Polymerkomposite am Rotationverdampfer entsprechend der in Kapital 3.4.4
beschriebenen Vorgehensweise aufgearbeitet. Die andere Hälfte wurde in 300 ml
eines Aceton/Ethanol Gemisches (3:1) für 48 h bei Raumtemperatur gerührt, der
Feststoff abfiltriert, mehrmals mit dem organischen Lösungsmittelgemisch
gewaschen und anschließend bei 80 °C über Nacht getrocknet. Die destillativ bzw.
extraktiv hergestellten Polymerkomposite wurden nachfolgend bei 1200-1500 °C
gemäß dem in Tabelle 10 zusammengestellten Programm unter Inertbedingungen
pyrolysiert und abschließend bei 700 °C für 2 h im Muffelofen an Luft calciniert, um
den enthaltenen Kohlenstoff zu entfernen.
3.3.6 Synthese von geordneten mesoporösen SiO2-Materialien
SBA-15[204]
8,1 g Pluronic wurden in 146,8 g entionisiertem Wasser und 4,4 g konzentrierter
wässriger HCl gelöst und über Nacht bei 35 °C in einem verschlossenen 250 ml
Rundhalskolben gerührt. Zu dieser Lösung wurden zügig 16 g Tetraethylorthosilikat
gegeben und für 20 h bei 35 °C gerührt. Die milchige Suspension wurde in einen
Autoklav überführt und für 24 h bei 130 °C unter statischen Bedingungen getempert.
Das feste Produkt wurde anschließend abfiltriert, mit einem Ethanol/HCl-Gemisch
(100 ml Ethanol/ 2 ml HCl 37 Gew%) gewaschen und anschließend in einem
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zweistufigen Temperaturprogramm bei 300 °C (1 K/min, 3 h) bzw. 550 °C (1 K/min,
5 h) calciniert. Die SiO2-Ausbeute betrug 98-100 %.
KIT-6[32]
In einer 2 l Polypropylen Flasche wurden 40 g des Blockcopolymers Pluronic P123 in
1340 g Wasser gelöst, mit 78,7 g 35 %iger HCl versetzt und über Nacht bei 35 °C
gerührt. Danach wurden 86,0 g n-Butanol unter Rühren zugetropft und eine weitere
Stunde gerührt. Anschließend wurden 86,0 g TEOS zugegeben und bei 35 °C 24 h
gerührt, wobei eine milchig weiße Trübung resultierte. Danach wurde die Mischung in
einen 1,5 l Autoklaven transferiert und anschließend bei 130 °C für 24 h unter
statischen Bedingungen getempert. Anschließend wurde der Feststoff mithilfe eines
Büchner-Trichters abfiltriert und bei 90 °C über Nacht getrocknet. Abschließend
erfolgte die Calcinierung gemäß dem bereits beschriebenen zweistufigen
Temperaturprozess. Die SiO2-Ausbeute betrug 98-100 %.
Synthese MCM-41 bzw. MCM-41T[205, 206]
Es wurde eine modifizierte Synthesestrategie von Grün et al. verwendet. Zunächst
wurden in einem geschlossenen 100 ml Rundhalskolben 1,2 g
Hexadecyltrimethylammoniumbromid in 60 ml entionisiertem Wasser und 4,75 g
konzentrierter Ammoniaklösung bei 50 °C gelöst. Im Falle der toluolhaltigen MCM-41
Materialien wurde anschließend 0,65 ml Toluol hinzugegeben. Nach 20 min wurden
5 g Tetraethylorthosilikat unter intensivem Rühren bei 50 °C zugegeben und 1 h bei
35 °C gerührt. Anschließend wurde das feste Produkt abfiltriert, bei 100 °C über
Nacht getrocknet und abschließend in einem zweistufigen Temperaturprogramm bei
300 °C bzw. 550 °C calciniert. Die SiO2-Ausbeute betrug 98-100 %.
MCM-48[207]
In der Synthese wurden 0,56 g KOH und 4,74 g Hexadecyltrimethylammoniumbromid
in 22,32 g entionsiertem Wasser in einem geschlossenen 100 ml Rundhalskolben bei
50 °C gelöst. Nach 20 min wurden 4,17 g Tetraethylorthosilikat zugegeben. Nach
20 min wurde die milchige Suspension in einem 50 ml Tefloneinsatz transferiert und
bei 115 °C für 3 Tage im Autoklaven getempert. Nach dem Abkühlen wurde das feste
Produkt abfiltriert, mehrmals mit entionisiertem Wasser gewaschen und analog den
MCM-41 Materialien calciniert. Die SiO2-Ausbeute betrug 98-100 %.
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3.3.7 Synthese von geordneten Kohlenstoff und Siliciumcarbid durch
Nanocasting
CMK-3[6]
5 g SBA-15 wurden mit einer Lösung von 6,25 g Saccharose und 0,7 g H2SO4 in
25 g Wasser infiltriert. Anschließend wurde das Gemisch getrocknet (5 K/min bis
100 °C, 6 h halten, 5 K/min bis 160 °C, 6 h halten). Nach einem zweiten
Infiltrationsschritt (4 g Saccharose mit 0,45 g H2SO4 in 25 g Wasser) erfolgte die
Trocknung nach dem gleichen Temperaturprogramm Anschließend wurde das
Produkt calciniert, um den Zucker in Kohlenstoff umzuwandeln (1 h bis 200 °C, 6 h
halten, 2,5 h bis 655 °C, 4 h halten, 1,5 h bis 900 °C, 4 h halten). Um das reine
Kohlenstoffreplika zu erhalten, wurde für 2 h mit konzentrierter NaOH Lösung die
Matrix unter Rühren gelöst. Abschließend wurde das Produkt intensiv mit Wasser
gewaschen, bis das Filtrat neutral war.
OM-SiC-3[8, 9]
10 g Polycarbosilan (PCS 800) wurden in 200 ml n-Heptan und 1,5 ml n-Butanol
unter Rühren bei Raumtemperatur gelöst. Nach dem Verdampfen des organischen
Lösungsmittels bei Raumtemperatur erfolgte die Pyrolyse in einem dreistufigen
Programm bei Maximaltemperaturen von 800 °C; 1000 °C bzw. 1300 °C (Tabelle 13).
Durch Behandlung mit einem Gemisch aus gleichen Teilen HF (40 Vol% in H2O),
Ethanol und Wasser für 2 h wurde die SiO2-Matrix gelöst. Abschließend wurde der
OM-SiC Rückstand abfiltriert und 3 x mit Ethanol gewaschen.
Tabelle 13: Dreistufiges Pyrolyseprogramm für die PCS/SBA-15 Kompositstrukturen
1 2 3
T [°C] 300 700 800/1000/1300
T [K/h] 300 30 120
T [h] 5 0 2
OM-SiC-5
1,9 ml eines SMP-10 bzw. Divinylbenzolgemisches in unterschiedlichen SMP-
10/DVB Volumenverhältnissen wurden in 1,63 g SBA-15 mithilfe der incipient
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wetness Methode infiltriert und über Nacht vakuumiert. Die SMP-10/DVB
Lösungsmittelmenge wurde anhand des Porenvolumens aus der N2
Physisorptionsmessung für das SBA-15 bestimmt. Anschließend erfolgte die
Pyrolyse bei 1000 °C (Tabelle 14) und die Entfernung der SBA-15 Matrix mit einer
verdünnten HF Lösung.
Tabelle 14: Volumenverhältnisse der SMP-10 / DVB Monomere
Probenbezeichnunga) mSBA-15 [g] VLsg [ml] VSMP-10 [ml] VDVB [ml]
SiC-5-1000 1,63 1,9 1,9 -
SiC-5-1000-5 1,63 1,9 1,8 0,1
SiC-5-1000-10 1,63 1,9 1,7 0,2
SiC-5-1000-20 1,63 1,9 1,5 0,4
a) SiC/ -X-YYYY-Z: X: Strukturtyp des SiC (3: CMK-3 bzw. 5 CMK-3 analog) YYYY:
Pyrolysetemperatur, Z Volumenanteil DVB
3.3.8 Synthese und katalytische Untersuchungen von MPt-
Silica/Kohlenstoff Nanokompositen
Synthese von MPt-SBA-15/CMK-3 Materialien
Die Hydrate von Eisenchlorid, Cobaltchlorid, bzw. Nickelacetat und
Hexachloroplatinsäure wurden in äquimolaren Mengen in entionisiertem Wasser
gelöst (Tabelle 15). Dabei wurde der exakte Wassergehalt der Hexachloroplatinsäure
anhand von DTA/TG Messungen auf 6,12 mol bestimmt. Für die Herstellung der
wässrigen Lösungen wurden die jeweiligen Salze in 0,26 ml (SBA-15) bzw. 0,18 ml
entionisiertem Wasser gelöst. Anschließend erfolgte die Infiltration der
entsprechenden Lösungsmengen mithilfe der incipient wetness Methode in 0,2 g des
mesoporösen Materials. Die exakte Lösungsmittelmenge wurde anhand der
spezifischen Porenvolumina des unbeladenen SBA-15 bzw. CMK-3 Materials bei
p/p0=0,99 anhand von N2-Physisorptionsmessungen bestimmt.
Im Vergleich dazu wurden äquimolare Mengen Eisen-, Cobalt-, bzw. Nickel und
Platinacetylacetonat in 0,4 ml Chloroform gelöst und in 0,2 g SBA-15 bzw CMK-3
infiltriert. Die geringere Konzentration der Ni(acac)2/Pt(acac)2 Lösung ist durch die
geringere Löslichkeit des Ni(acac)2 in Chloroform bedingt (Tabelle 15).
Die resultierenden Komposite wurden nachfolgend im Wasserstoffstrom bei 400 °C
(5 K/min) für 1 h in einem Röhrenofen getempert, um die Zersetzung der Metallsalze
bzw. die entsprechenden Reduktionsprozesse zu initiieren. In einer zweiten
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Temperaturbehandlung wurden die MPt Komposite bei 750 °C für 1 h (5 K/min) im
konventionellen Ofen bzw. im Infrarotofen (IR, Behr IRF 10) unter reduktiven (H2)
bzw. inerten (Ar) Bedingungen bei 800 °C für 20 min (3 K/s) behandelt.
In weiterführenden Untersuchungen wurden die MPt Komposite in einem einstufigen
Thermolyseprozess bei 750 °C bzw. 800 °C IR reduziert.
Die Herstellung der FePt-SBA-15 Komposite (1 gew%) für die katalytischen
Hydrierungsreaktionen erfolgte durch Infiltration der aus 4,03 . 10-2 mmol FeCl2.4H2O
/ H2PtCl6 . 6,12H2O in 1,3ml H2O bestehenden Lösung in 1 g SBA-15. Abschließend
wurden die Komposite in einem zweistufigen Thermolyseprozess bei 400 °C bzw.
750 °C reduziert.
Tabelle 15: Probenzusammensetzungen /-stöchiometrien der MPt-SBA-15 bzw. KIT-6 Komposite.
System
Wässrige Lösung Chlorofomlösung
Fe / Pt Co / Pt Ni / Pt Fe / Pt Co / Pt Ni / Pt
n/10-4 [mol] 1,6 /1,6 1,6 / 1,6 0,8 / 0,8
mmeso [g] 0,2 0,2
VSBA-15 [ml] 0,26 0,4
VCMK-3 [ml] 0,18 0,4
Synthese von FePt-M41S Materialien
0,16 mmol FeCl2 . 4H2O / H2PtCl6 . 6,12H2O wurden in 0,17 ml; 0,2 ml bzw. 0,1 ml
entionisiertem Wasser gelöst entsprechend der spezifischen Porenvolumina und
mithilfe der incipient wetness Methode in 0,2 g der geordneten mesoporösen Oxide
MCM-41, MCM-41T bzw. MCM-48 infiltriert. Anschließend werden die Komposite
gemäß dem oben beschriebenen zweistufigen Thermolyseprozess bei 400 °C bzw.
750 °C im konventionellen Ofen bzw bei 800 °C im IR-Ofen reduziert.
Nanocasting von SBA-15/KIT-6
Die Synthese der FePt Replicastrukturen erfolgte durch Infiltration von 0,3 ml einer
FeCl2 . 4H2O/H2PtCl6 . 6,12 H2O Lösung (je 2,13.10-3 mol in 1ml H2O) in 0,2 g SBA-
15 bzw. KIT-6 und anschließender Reduktion bei 400 °C. Der Infiltrations-/
reduktionsvorgang wurde bis zu viermal mit abnehmenden Volumina der Lösung
wiederholt. Danach wurden die FePt-SBA-15 bzw. FePt-KIT-6 Komposite im IR-Ofen
bei 800 °C reduziert. Abschließend erfolgte die Entfernung der SiO2-Matrix durch
Zugabe eines Überschusses von konzentrierter wässriger NaOH Lösung.
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3.3.9 Synthese von porösen CDC-Materialien
Die Herstellung der geordneten mesoporösen CDC-Materialien (OM-CDC) bzw. der
platinhaltigen CeO2-CDC-Komposite (CePt-CDC) erfolgte durch Chlorierung der in
Abschnitt 3.4.7 synthetisierten geordneten mesoporösen SiC-Materialien (OM-SiC)
bzw. der in Abschnitt 3.4.5 präparierten CeO2/Pt-SiC-Komposite (w(Pt)=0,7 %: D-
0,7). Dabei wurden 0,3-1,0 g der nichtoxidischen Keramiken in ein Quarzschiffchen
überführt und anschließend wurde dieses über Nacht mit Argon in einem Quarzrohr
im horizontalen Röhrenofen über Nacht gespült. Danach wurden die SiC-Materialien
im Argonstrom mit einer Fließrate von 30 ml/min und einer Heizrampe von 7,5 K/min
auf die gewünschte Chlorierungstemperatur von 500-1000 °C erhitzt (Tabelle 16). Im
Anschluss wurde das Chlorgas mittels Massenflussreglern mit einer Fließrate von
30 ml/min bei der entsprechenden Chlorierungstemperatur für 1-3 h zudosiert. Das
Abkühlen der resultierenden Kohlenstoffmaterialien erfolgte unter inerten
Bedingungen. In weiterführenden Untersuchungen wurde der bereits in Abschnitt
3.4.8 beschriebene IR-Ofen zur Chlorierung verwendet (Tabelle 16). Dabei wurde die
Reaktionszeit infolge der höheren Aufheizrate deutlich reduziert. Im Unterschied zum
konventionellen Ofen erfolgte das Aufheizen bzw. Abkühlen der Probe im verdünnten
Chlorgasstrom. Abschließend wurde das enthaltene Chlor im Vakuum bei 150 °C
entfernt.
Tabelle 16: Chlorierungsparameter im konventionellen bzw. IR-Ofen
Ofentechnik Tmax [°C] T [K/min] t [min]
Konventioneller Ofen 500-1000 7,5 60-180
IR-Ofen 1000 180 30
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3.4 Verwendete Geräte und Einstellungen
Dynamische Lichtstreuung (DLS)
Zur Messung der dynamischen Lichtstreuung wurde ein Zetasizer Nano ZS
Instrument der Firma Malvern verwendet. Die Messungen der organischen
Dispersionen wurden in Glasküvetten durchgeführt. Alle Proben wurden vor der
Messung durch einen Membranfilter (Porendurchmesser 0,2 µm) gefiltert und vor
jeder Messung 10 Minuten lang im Peltierblock des Gerätes thermostatisiert. Für die
Berechnung der durchschnittlichen Partikelgrößen (z-average) sowie der
Polydispersitätsindizes (PDI) wurde die Kumulantenanalyse verwendet. Die
intensitätsgewichteten Größenverteilungen wurden entsprechend dem General-
Purpose-Modell der Gerätesoftware entwickelt. Für jede Probe wurden
Dreifachbestimmungen durchgeführt, um Messfehler auszuschließen.
Weitwinkelröntgenpulverdiffraktometrie (WA-XRD)
Für die Aufnahme der Röntgenpulverdiffraktogrmme wurde das Pulverdiffraktometer
Stoe Stadi-P mit CuK1 Strahlung ( = 1,5405 Å) in Transmissionsgeometrie
verwendet. Die Reflexlagenzuordnung der kristallinen Phasen erfolgte mithilfe der
WinXPow Pulverdatenbank (Fa. Stoe). Die Kristallitgrößen wurden für einzelne
Reflexe mit der size/strain Software von Stoe, basierend auf der Scherrer-Formel,
berechnet. Um geräteabhängige Parameter, die zur Reflexverbreiterung beitragen,
ausschließen zu können, wurde eine LaB6-Standard-Pulverprobe als Referenz unter
gleichen Messbedingungen vermessen.
Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktometrie (SA-XRD)
Kleinwinkelpulverdiffraktometrische Experimente wurden mithilfe eines Bruker
Nanostar mit CuK1 Strahlung ( = 1,5405 Å) und einem HiStar Flächendetektor im
Transmissionsmodus durchgeführt.
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
Die Präparation von Nanopartikeln aus Mikroemulsion erfolgte mithilfe der
Tauchbeschichtung auf ein mit Kohlenstoff bedampftes Kupfernetz (Holey Carbon
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Coated 300 Mesh Cu, SPI SUPPLIES) und anschließender Trocknung bei 80 °C.
Pulverförmige Proben wurden in Ethanol suspendiert und in gleicher Weise auf den
TEM Träger fixiert. Elektronenmikroskopische Untersuchungen wurden mit dem
Transmissionselektronenmikroskop FEI Tecnai F20Cs corr bzw. T20 mit einer
Beschleunigungsspannung von 200 kV durchgeführt. Die Messungen wurden in
Kooperation mit dem Leibniz Institut für Festkörper und Werkstoffforschung Dresden
(T. Freudenberg) und am Speziallabor Triebenberg für Elektronenholographie und
Hochauflösungsmikroskopie der Technischen Universität Dresden (Dr. D. Geiger)
durchgeführt.
Rasterelektronenmikroskopie (REM) / Elektronendispersive Röntgenspektroskopie
(EDX)
Die Pulverproben wurden auf ein Kohleplättchen gebracht und gegebenenfalls mit
Gold besputtert. REM-Aufnahmen wurden an einem Rasterelektronenmikroskop
DSM-982 Gemini der Firma Zeiss angefertigt. Die EDX-Analysen wurden ebenfalls
mit diesem Gerät durchgeführt.
Elementaranalyse
Die Hochtemperaturverbrennungsanalyse wurde zur quantitativen
Kohlenstoffbestimmung verwendet (LECO C200). Der Sauerstoffgehalt konnte
mithilfe der Heißextraktionsmethode bestimmt (LECO TCH 600).
FT-IR-Spektroskopie
FT-IR Spektren der festen Proben wurden mithilfe des Nicolet Magna-IR 550
Spektrometers gemessen. Dazu wurden die Proben mit trockenem KBr-Pulver
vermörsert und anschließend als Tablette verpresst.
N2/H2-Physisorption
Die Stickstoffphysisorptionsmessungen wurden bei einer Temperatur von 77 K mit
dem Gerät Autosorb 1 C der Fa. Quantachrome gemessen. Dafür wurden die Proben
mindestens 5 h bei 150°C aktiviert. Die Berechnung der spezifischen Oberfläche
erfolgte mithilfe der BET-Gleichung in einem Druckbereich von p/p0 = 0,05 –
0,2.[197] Die Porengrößenverteilung der CeO2/Pt-SiC Komposite bzw. der MPt
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Komposite wurde mithilfe der BJH-Theorie bestimmt.[198] Die Berechnung der
Porenradienverteilungen bzw. der Mikroporenvolumina (d ≤ 2 nm) der CDC bzw.
CMK-3 Materialien erfolgte mithilfe der NLDFT-Methode (Äquilibrierungsmodell) für
Schlitz/Zylinderporen bzw. QSDFT Methode für Stickstoff bei 77 K.[208, 209] Das
Gesamtporenvolumen wurde bei einem Relativdruck von 0,98 bestimmt.
Die Wasserstoffadsorption im Normaldruckbreich wurde bei 77 K durchgeführt. Die
volumetrische Speicherkapazität wurde bei 1 bar bestimmt.
H2O-Adsorption
Wasserdampfpysisorptionsuntersuchungen wurden mithilfe des Hydrosorb 1000 (Fa.
Quantachrome) bei 25 °C durchgeführt. Zuvor wurden die Proben mindestens 5 h bei
150°C aktiviert. Das Gesamtporenvolumina wurde bei einer relativen Feuchte von
0,98 bestimmt.
Butanadsorption
Die Bestimmung der Butanspeicherkapazität erfolgte mithilfe einer Mikrowaage
(B111, Setaram) mit angeschlossenem Kalorimeter (TG-DSC 111, Setaram) unter
dynamischen Bedingungen bei 25 °C. Hierzu wurde die Butankonzentration im
Gesamtfluss (51,7 ml/min) durch Vermischen mit Stickstoff im Bereich von 1,9-
77,4 Vol% mittels Massenflussreglern variiert. Hierzu wurden die
Kohlenstoffmaterialien in einen Platinnetztiegel mit Glasfasereinsatz zunächst über
Nacht bei 150 °C im Stickstoffstrom aktiviert. Anschließend wurden die
Adsorptionsisothermen durch eine schrittweise Erhöhung der Butankonzentration mit
entsprechender Gleichgewichtseinstellung aufgenommen. Der Desorptionsprozess
erfolgte analog.
Hochdruckmethanadsorption
Die Methanspeicherkapazität der CDC-Materialien wurde mithilfe gravimetrischer
Methoden unter statischen Bedingungen im Hochdruckbereich (p = 200 bar) bei
25 °C bestimmt. Hierzu wurde eine Magnetschwebewaage der Fa. Rubotherm
verwendet. Zunächst wurden die Proben bei 200 °C über Nacht im Vakuum aktiviert,
um anhaftende Feuchtigkeit zu entfernen. Die Bestimmung der Speicherkapazität
erfolgte durch die Messung der druckabhängigen Massenänderung des
Kohlenstoffmaterials im stählernden Probengefäß. Die adsorbierte Methanmenge
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wurde mithilfe des von Senkovska et al. beschriebenen Algorithmus berechnet.[210]
Hierzu erfolgten zusätzliche Heliummessungen des leeren bzw. beladenen
Probengefäßes sowie eine temperatur- bzw. druckabhängige Auftriebskorrektur der
Probe in den verwendeten Methan bzw. Heliummessgasen.
Magnetische Messungen
Magnetische Untersuchungen erfolgten mit einem SQUID-Magnetometer MPMS XL-
7 der Fa. Quantum Design bei Temperaturen zwischen 2 K und 300 K am Nebraska
Center for Materials and Nanoscience (NCMN). Die isotherme Magnetisierung wurde
mit einem Solenoid im Bereich von ± 70 kOe gemessen.
Thermogravimetrie
Die thermogravimetrischen Untersuchungen gekoppelt mit der differentiellen
Thermoanlyse wurden am Gerät Netzsch STA 409 unter inerten bzw. oxdativen
Bedingungen durchgeführt. Dabei wurden die getrockneten Proben mit einer
Aufheizrate von 10 K/min bis zu Zieltemperaturen von 700-900 °C erhitzt.
1H-NMR
Die Aufnahmen der NMR Spektren erfolgte mit dem Gerät DRX-500 der Fa. Bruker in
CDCl3 bei einer Frequenz von 500 Hz. Die chemischen Verschiebungen  beziehen
sich dabei auf den inneren Standard Tetramethylsilan
13C, 29Si-MAS-NMR
29Si MAS NMR Untersuchungen wurden von Dr. Böhlmann an der Universität Leipzig
durchgeführt. Hierbei wurden die Spektren an einem Bruker MSL 500 Spektrometer
bei einer Resonanzfrequenz von 99,361 MHz (Pulslänge 3 s) mit 4000 scans
aufgenommen, um ein gutes Signal-Rausch-Verhältnis zu erhalten. Dabei wurde eine
Rotationsfrequenz von 4,5 kHz für alle Proben verwendet. Die Kalibrierung der
gemessenen Signale erfolgte anhand des Tetramethylsilans.
Rußoxidation
Die temperaturprogammierte Rußoxidation wurde mithilfe des ChemBET 3000 (Fa.
Quantchrome) mit einem angeschlossenen Wärmeleitfähigkeitsdetektor untersucht.
Hierbei wurde das Ruß-Katalysator-Gemisch durch intensives Vermörsern der
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Cerdioxid Nanopartikel und des Druckrußes Printex V in einem Massenverhältnis von
20/1 hergestellt. Anschließend wurde das Gemisch in eine U-förmige Messzelle
transferiert und eine Gaszusammensetzung von 9,4 scm3 Helium und 0,6 scm3
Sauerstoff im Reaktorsystem eingestellt. Nachdem die Fließraten bzw. die
thermische Leitfähigkeit ein konstantes Signal aufwiesen, wurden die Proben im
temperaturprogrammierten Ofen mit einer Heizrampe von 5 K/min auf 700 °C erhitzt.
Katalytische Gasphasenhydrierung
Die Untersuchung der katalytischen Aktivität der bei 400 °C bzw. 750 °C reduzierten
FePt-SBA-15 Komposite (1 Gew%) in der Gasphasenhydrierung eines
Acetylen/Ethlyen Gemisches wurde am Leibniz-Institut für Katalyse in Berlin
durchgeführt. Die Hydrierungsreaktion wurde in einem kontinuierlichen
Festbettreaktor in mehreren Zyklen im Temperaturbereich von 40-100 °C untersucht,
wobei 20 mg der FePt Katalysatoren im Massenverhältnis von 1:10 mit einem inerten
Siliciumcarbidträger verdünnt wurden.[211] Dabei wurden kontinuierlich 1,7 %
Acetylen, 42,9 % Ethylen, 3,4 bzw. 1,7 % Wasserstoff (Bedindung A bzw. B) sowie
Stickstoff bei einem Reaktordruck von 2 bar mit einer Flussrate von 13,7ml/min (STP)
durch den Reaktor geleitet. In einem Temperaturzyklus (Bedingung A) wurde die
Reaktortemperatur im Bereich von 40-100 °C in 10 K-Schritten und Haltezeiten von
3,3 h variiert. Anschließend wurde der Temperaturzyklus alternierend unter den
Gaszusammensetzungen A bzw. B wiederholt.
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4 Ergebnisse und Diskussion
4.1 Poröse SiC(O)-Komposite aus Mikroemulsionen (endo
Templatierung)
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine neue Synthesestrategie für die in situ
Herstellung von katalytisch aktiven Cerdioxid Nanopartikeln in porösen
temperaturstabilen Silicium(oxy)carbid Matrizes entwickelt (Abb. 29).[87, 212, 213]
Hierzu wurde die inverse Mikroemulsionsmethode verwendet, bei der die
nanoskalige CeO2-Aktivkomponente direkt während der Synthese des Komposits in
die unpolare präkeramischen Vorstufe (Polycarbosilan: PCS) integriert wird. Dabei
wurde zunächst ein transparentes Dreikomponentensystem bestehend aus einer
wässrigen Cernitratlösung, dem nicht ionischen Tensid Marlophen NP-5 und der
kontinuierlichen Ölphase n-Heptan hergestellt.
Abb. 29: Syntheseschema für die Darstellung von CeO2-Nanopartikeln und von platinfreien bzw.
-haltigen CeO2-SiC-Kompositen mithilfe der inversen Mikroemulsionsmethode.
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Die Größe bzw. Anzahl der katalytisch aktiven Cer-Zentren konnte über das molare
Verhältnis von wässriger Phase zu eingesetztem Tensid (RW-Wert) variiert
werden.[213] Zusätzlich konnten noch andere Übergangsmetalle wie z.B. Platin in
das wässrige System integriert werden, womit der modulare Aufbau dieses
Syntheseprinzips demonstriert wurde. Die Fällung der Cerhydroxidpartikel in der
wässrigen Mizelle erfolgte durch Zugabe verdünnter Ammoniaklösung (Abb. 29,
Schritt 1/A), wobei die Gesamtlösung aufgrund der nanoskaligen Kolloide transparent
blieb. Für erste katalytische Untersuchungen wurden die Ce(OH)X-Partikel aus der
Dispersion durch Acetonzugabe ausgefällt, isoliert und bei 100 °C bis 600 °C
getempert, um CeO2-Nanopartikel zu erhalten (Schritt B bis D). Die katalytische
Aktivität der konditionierten Partikel wurde in der temperaturprogrammierten
Rußoxidation (TPO) untersucht (Schritt E).
Die Synthese der CeO2-SiC(O)-Komposite erfolgte durch Zugabe des hydrophoben
flüssigen Polycarbosilans SMP-10 zu der Ce(OH)X Dispersion in unterschiedlichen
Massenverhältnissen (Abb. 29, Mitte).[212] Anschließend erfolgte die Entfernung der
flüchtigen Bestandteile n-Heptan und Wasser, wobei in Abhängigkeit von der
Temperatur des Heizbades flüssige bis feste Produkte resultierten (Schritt 2, 3a).
Diese polymeren Vorstufen wurden bei 1200 °C bis 1500 °C pyrolysiert, um die
gewünschten CeO2-SiC(O)-Kompositkeramiken zu erhalten (Schritt 4). Abschließend
wurde der überschüssige Pyrolysekohlenstoff in einer postoxidativen Behandlung bei
700 °C bis 900 °C entfernt.
Für weiterführende Studien wurde die Synthese von platinhaltigen CeO2-SiC(O)-
Kompositstrukturen in Abhängigkeit von der Pt-Konzentration untersucht (Abb. 29,
rechts).[87] Im Gegensatz zu der oben beschriebenen Synthese erfolgte eine
unmittelbare Pt-katalysierte Vernetzungsreaktion des flüssigen Polycarbosilans SMP-
10. Flüchtige Bestandteile wurden aus dem festen CeO2/Pt-PCS mithilfe der bereits
beschriebenen Destillation (Schritt 3a, D-XX) bzw. durch Extraktions-
/Filtrationsprozesse (Schritt 3b, E-XX) entfernt. Hieraus wurde die platinhaltige
Kompositkeramik analog der schon beschriebenen Pyrolyse und oxidativen
Nachbehandlung hergestellt.
In den folgenden Kapiteln sind die Ergebnisse zu den jeweiligen Synthesen von




4.1.1 Katalytisch aktive CeO2-Nanopartikel aus Mikroemulsionen
Cerhydroxid Nanopartikel aus Mikroemulsionen
Die Bildung der Cerhydroxid Nanopartikel in den Mizellen der inversen
Mikroemulsion durch Ammoniakzugabe (Abb. 29, Schritt 1/A) wurde mithilfe der
Dynamischen Lichtstreuung (DLS) untersucht. Die Ergebnisse sind in Tabelle 17 und
Abbildung 30 zusammengestellt. Diese Methode eignet sich für die
Größenbestimmung der mizellaren Stukturen dieses Mikroemulsionssystems, da
aufgrund der geringen Viskositäten von einer hohen Verdünnung gemäß der Stokes-
Einstein-Beziehung ausgegangen werden kann.[214] Die Abnahme der Viskosität ist
durch den geringeren Tensidanteil bei steigendem RW-Wert (molares Wasser zu
Tensid Verhältnis) erklärbar. Dabei ist erkennbar, dass mit steigendem RW-Wert der
hydrodynamische Partikeldurchmesser kontinuierlich von 2,0 nm auf 9,9 nm
zunimmt. Aufgrund der geringen Polydispersitätsindizes (PDI) von 0,08 bis 0,12 kann
von einer engen Partikelgrößenverteilung ausgegangen werden. Allerdings ist
ersichtlich, dass mit einer Zunahme des Partikeldurchmessers auch der PDI-Wert
ansteigt. Bei einer Erhöhung des RW-Wertes über 16,4 resultierten nach NH3-Zugabe
intransparente Cerhaltige Emulsionen, die für eine weitere Verwendung ungeeignet
sind.
Tabelle 17: DLS-Messungen für Mikroemulsionssysteme mit verschiedenen RW Werten nach NH3
Zugabe.
Probennamea) RW Viskosität [cP] dDLS b) [nm] PDI b)
Ce-5,8 5,8 2,96 2,0 0,08
Ce-7,7 7,7 2,13 3,2 0,09
Ce-11,7 11,7 1,06 7,2 0,10
Ce-13,8 13,8 0,87 8,6 0,11
Ce-16,4 16,4 0,76 9,9 0,12
a) Ce-XX-YYY-Z: XX RW Wert, YYY Kalzinierungstemperatur, Z Probenbezeichnung nach erster bzw.
zweiter termperaturprogrammierten Rußoxidation b) DLS Messungen nach 1 h
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Abb. 30: DLS-Messungen für das cerhaltige Mikroemulsionssystem nach Ammoniakzugabe für
verschiedene RW Werte.
Zeitabhängige DLS-Messungen zeigen eine Zunahme des hydrodynamischen
Partikeldurchmessers von 9,8 nm auf 11,7 nm für den höchsten RW-Wert von 16,4
innerhalb von 10 h (Abb. 31). Aufgrund der Zunahme des PDI-Wertes von 0,098 auf
0,214 ist eine höhere Polydispersität infolge von Aggregations- bzw.
Partikelwachstums-prozessen nachweisbar. Im Unterschied hierzu bleibt der
Partikeldurchmesser bzw. der PDI-Wert für den kleineren RW-Wert von 11,7
annähernd konstant
Abb. 31: Zeitabhängige DLS-Messungen für Partikeldispersionen mit RW-Werten von 11,7 bzw. 16,4.
Die Cerhydroxidnanopartikel, die durch die Fällung aus der Mikroemulsion mit dem
RW-Wert von 16,4 gewonnen werden, wurden direkt nach der Ammoniakzugabe





































Partikel weisen eine reguläre sphärische Form im Bereich von 2-3 nm auf. Allerdings
ist die mit dem TEM ermittelte Größe im Vergleich zu dem aus der DLS-Messung
berechneten hydrodynamischen Durchmesser von 9,9 nm signifikant geringer.
Dieses Ergebnis kann anhand der Messmethodik erklärt werden, da bei der DLS die
gesamte Mizellgröße einschließlich des Tensids berücksichtigt wird, wohingegen im
TEM nur die deutlich kleineren kristallinen Cerstrukturen analysiert werden. Im
hochauflösenden Modus konnten die Netzebenenabstände von 3,23 Å, 2,78 Å bzw.
1,99 Å ermittelt werden, die mit den theoretischen (110), (200) bzw. (002)
Gitterabständen von Cerhydroxid (3,250 Å, 2,820 Å, und 1,914 Å)
übereinstimmen.[215]
Abb. 32: TEM-Abbildungen von Cerhydroxidnanopartikeln mit einem RW-Wert von 16,4 nach NH3
Zugabe.
Cerdioxid Nanopartikel
Die ausgefällten Ce-RW Cerhyroxidnanopartikel wurden bei 100 °C getrocknet (Ce-
RW-100, Abb. 29, Schritt C) und im Anschluss bei 400 °C und 600 °C getempert, um
die Kristallisation der Cerdioxid Nanopartikel zu fördern und anhaftende organische
Tensidbestandteile zu entfernen (Ce-RW-400/600, Abb. 29, Schritt D). Für
ergänzende Studien wurden CeO2-Nanopartikel durch einfache Fällungsreaktion mit
konzentrierter NH3-Lösung hergestellt und in analoger Weise zu den
Mikroemulsionssystemen getempert (Ce-Prec). Die Röntgenpulverdiffraktogamme
des Systems Ce-16,4, die bei verschiedenen Temperaturen behandelt wurden, sind
in Abbildung. 33 dargestellt. Anhand der Diffraktogramme ist erkennbar, dass bereits
nach dem Trocknungsprozess bei 100 °C die nanokristalline CeO2-Phase
nachweisbar ist. Diese entspricht für alle mikroemulsionsbasierten bzw. gefällten
CeO2-Nanopartikel der kubischen CaF2-Struktur. Anhand der Reflexbreiten konnten
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die Kristallitgrößen mithilfe der Scherrer Gleichung (Abschnitt 3.2) berechnet werden
(Tabelle 18). Es ist ersichtlich, dass die Kristallitgrößen für alle CeO2-Systeme nach
der Trocknung bei 100 °C (Ce-16,4-100: 9,4 nm) bzw. der Temperung bei 400 °C
(Ce-16,4-100: 9,6 nm) annähernd konstant bleiben.
Abb. 33: Röntgenpulverdiffraktogramme für Ce-16,4 Nanopartikelsystem nach der
Temperaturbehandlung bei 100-600 °C.
Tabelle 18: Kristallitgrößen von CeO2-Nanopartikeln hergestellt mit der inversen




Ce-5,8 Ce-11,7 Ce-16,4 Ce-Prec
Vor Nach Vor Nach Vor Nach Vor Nach
100 6,0 - 6,2 - 9,4 - 17,3 -
400 6,1 17,6 8,5 14,7 9,6 28,0 17,8 32,1
600 16,4 21,3 12,9 24,0 14,0 31,2 20,3 33,4
Allerdings ist ein sprunghafter Anstieg der Kristallitgröße bei einer Erhöhung der
Calcinierungstemperatur auf 600 °C von beispielsweise 6,1 nm (Ce-5,8-400) auf
16,4 nm (Ce-5,8-600) nachweisbar. Dieses Ergebnis kann durch Sinter- bzw.
Partikelaggregationsprozesse bei diesen Temperaturen erklärt werden. Im
Gegensatz zu den mikroemulsionsbasierten CeO2-Systemen (Ce-16,4-400: 9,6 nm)
resultieren bei der Fällungsmethode wesentlich größere Kristallite (Ce-Prec-400:
17,8 nm), jedoch nimmt deren Größe bei Erhöhung der Calcinierungstemperatur nur


































Mizell- bzw. Partikelgröße im cerhaltigen inversen Mikroemulsionssystem gezielt
eingestellt werden. Dieser Trend ist auch für die bei 100 °C bzw. 400 °C getemperten
erkennbar, da die Kristallitgröße kontinuierlich von 6,1 nm (Ce-5,8-400) auf 8,5 nm
(Ce-11,7-400) bzw. 9,6 nm (Ce-16,4-400) ansteigt. Die für die Ce-RW-100 bzw. Ce-
RW-400-Systeme mithilfe der Scherrer-Gleichung ermittelten Kristllitgrößen stimmen
mit den Ergebnissen der DLS-Messungen der entsprechenden Mikroemulsionen
überein.
Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen für das CeO2-System Ce-
16,4-400 zeigen aggregierte Nanopartikel im Größenbereich von 6-8 nm, was mit der
berechneten Kristallitgröße von 9,6 nm (Scherrer Methode) übereinstimmt (Abb. 34).
Im hochauflösenden TEM-Modus konnten Netzebenenabstände von 3,14 Å, 2,70 Å,
1,90 Å bzw. 1,58 Å bestimmt werden, die mit den Gitterabständen der
Netzebenenscharen (111), (200), (220) bzw. (311) des im CaF2-Typ kristallisierenden
Cerdioxids übereinstimmen (3,125 Å, 2,706 Å, 1,914 Å, 1,632 Å).[216]
Abb. 34: Hochauflösende TEM-Abbildungen der CeO2-Nanopartikel mit einem RW-Wert von 16,4 nach
der Oxidation bei 400 °C (Ce-16,4-400).
Katalytische Aktivität und Stabilität von CeO2-Nanopartikeln in der Rußoxidation
Die katalytische Aktivität der bei 400 °C bzw. 600 °C getemperten Cerdioxid-
Nanopartikel wurde in der temperaturprogrammierten Rußoxidation in einem
Mikroflussreaktor mit einem thermischen Leitfähigkeitsdetektor untersucht.
(Abb. 35 B) Die Aktivität wird dabei als Maximum des Detektorsignals TMax als
Funktion der Temperatur definiert (Abb. 35 A). Alle nanoskaligen CeO2-Systeme
zeigen eine katalytische Aktivität, da das Maximum im Vergleich zur unkatalysierten
Rußverbrennung um bis 236 K (Ce-11,7-400) herabgesenkt wird (Tabelle 19). Dies
stimmt auch mit der Aktivität für vergleichbare literaturbekannte CeO2-Systeme
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überein. Dabei ist die katalytische Aktivität der bei 400 °C calcinierten Proben (Ce-
5,8-400: TMax=417 °C) im Vergleich zu den entsprechenden höher temperierten
Oxiden signifikant größer (Ce-5,8-600: TMax=501 °C). Dieser Effekt kann auf die
kleineren Kristallitgrößen der bei 400 °C temperierten Proben zurückgeführt werden
(Ce-5,8-400: 6,1 nm Ce-5,8-600:16,4 nm), die bereits im vorherigen Kapitel diskutiert
worden sind.
Abb. 35: (A) Katalytische Aktivität von Ce-16,4-400 im ersten bzw. zweiten Katalysezyklus im
Vergleich zur unkatalysierten Rußoxidation (B) Schematischer Aufbau der temperaturprogrammierten
Rußoxidation.
Allerdings konnte kein größenabhängiger Aktivitätseinfluss bei konstanter
Temperatur nachgewiesen werden, da die kleineren Ce-5,8-400 Nanopartikel mit
417 °C annähernd das gleiche Maximum aufweisen wie die größeren Ce-16,4-400
Oxide mit 414 °C. Dieser Effekt kann durch die aggregierten Primärkristallite sichtbar
in Abbildung 34 erklärt werden, was die katalytisch aktive Oberfläche limitiert.
Anhand von Tabelle 19 wird deutlich, dass die Aktivitäten der
mikroemulsionsbasierten Ce-RW-400 Systeme mit der einfachen Fällungsmethode
Ce-Prec-400 in der Rußverbrennung annähernd identisch sind. Allerdings ist auch
eine geringere Passivierung des Ce-Prec-600 Katalysators (TMax: 433 °C) im
Vergleich zu den Ce-RW-600 Nanopartikeln nachweisbar (Ce-16,4-600 TMax: 461 °C).







































Ce-5,8 Ce-11,7 Ce-16,4 Ce-Fällung Reiner Ruß
400 417 401 414 408
640
600 501 476 461 433
Nach der ersten temperaturprommierten Rußoxidation wurden die Katalysatoren
mithilfe der Röntgenpulverdiffraktometrie untersucht (Abb. 36), wobei ausschließlich
die kristalline CeO2-Phase nachgewiesen wurde. Anhand der schmaleren
Reflexbreiten resultieren im Vergleich zu den frischen Katalysatornanopartikeln
größere Kristallitgrößen, die in Tabelle 18 zusammengestellt sind. Diese Zunahme ist
auf Sinter- bzw. Partikelwachstumsprozesse bei Reaktortemperaturen von bis zu
700 °C zurückzuführen. Allerdings sind Kristallitgrößen der bei 400 °C getemperten
Nanopartikelsysteme mit 14,7 nm (Ce-11,7-400-I) nach wie vor kleiner als die bei
höheren Temperaturen hergestellten CeO2-Nanopartikel (Ce-11,7-600-I: 24,7 nm).
Abb. 36: Röntgenpulverdiffraktogramme von CeO2-Nanopartikeln konditioniert bei 600 °C nach der
ersten temperaturprogrammierten Oxidation.
In einem weiteren Katalysezyklus wurde die Stabilität der Ce-RW-400/600-I
Katalysatoren in der Rußoxidation getestet (Abb. 37). Dabei wurden vergleichbare
Aktivitäten für die Katalysatoren von 514 °C (Ce-16,4-400-I) bzw. 520 °C (Ce-16,4-
600-I) gemessen, die allerdings im Gegensatz zur Anfangsaktivität von 414 °C bzw.
461 °C deutlich geringer sind. Diese drastische Abnahme in der katalytischen
Aktivität kann durch die Zunahme der Kristallitgröße nach dem ersten






































Durchlauf stimmen die ermittelten Krsitallitgrößen der Ce-16,4-400-II und Ce-16,4-
400-II oxidischen Katalysatoren mit 38,0 nm überein.
Abb. 37: Katalytische Aktivität (TMax) der CeO2-Nanopartikel konditioniert bei 400 °C bzw. 600 °C in
Abhängigkeit von der Kristallitgröße dKrist im ersten bzw. zweiten Katalysezyklus.
Zwischenfazit
Im Rahmen der dargestellten Voruntersuchungen konnte eine größenabhängige
katalytische Aktivität der mikroemulsionsbasierten CeO2-Nanopartikel in der
Rußverbrennung nachgewiesen werden, da eine deutliche Herabsetzung der
Maximaltemperatur TMax von bis zu 236 K im Vergleich zur unkatalysierten Reaktion
ermittelt wurde. Die katalytische Aktivität der nanoskaligen Oxidsysteme nahm
allerdings in weiteren Durchläufen infolge von Partikelaggregations- bzw.
-wachstumsprozessen signifikant ab. Daher ist für eine permanente Aktivität die
direkte Integration der Cerdioxid-Nanopartikel in eine poröse temperaturstabile Matrix
notwendig. In der Folge wird eine neuartige Synthesestrategie für die Herstellung von
CeO2-SiC-Kompositen mithilfe der inversen Mikroemulsionstechnik vorgestellt
(Abb. 29). Dabei wird die katalytisch aktive Spezies während der Synthese in die
flüssige präkeramische SiC-Vorläuferbindung integriert. Der Vorteil im Vergleich zu
dem literaturbekannten zweistufigen wash coat Verfahren ist die hohe Dispersion
bzw. katalytische Stabilität durch direkte Integration der CeO2-Nanopartikel.
Weiterhin eignet sich die modulare Mikroemulsionsmethode für die Beschichtung von
keramischen Formkörpern (z.B. Rußpartikelfilter) mit porösen katalytisch aktiven






























Als präkeramische SiC-Vorläuferverbindung wurde das kommerziell erhältliche
flüssige Polycarbosilan SMP-10 der Firma Starfire Systems verwendet. Da nur
wenige strukturelle Informationen über dieses Polymer zur Verfügung standen,
wurden 1H-NMR- bzw. FT-IR-Messungen für die Strukturaufklärung durchgeführt
(Abb. 38). Anhand des Protonen-NMR-Spektrums konnten Allylgruppen im
Polycarbosilan nachgewiesen werden. In Kombination mit den reaktiven Si-
H Gruppen ist somit eine Hydrosilylierung als für die SiC-Bildung nötige
Vernetzungsreaktion denkbar, die auch als allgemeine Reaktionsgleichung im
Übersichtsschema (Abb. 29) dargestellt ist.[217, 218]






























Weiterhin wurden auch thermogravimetrische Untersuchungen in Kombination mit
der differentiellen Thermoanalyse des SMP-10 in inerter Argon-Atmosphäre
durchgeführt, um den optimalen Pyrolysebereich zu ermitteln (Abb. 39). Dabei
konnten zwei Abbaustufen im Bereich von 100-250 °C bzw. 400-600 °C
nachgewiesen werden. Weiterhin ist auch eine hohe keramische Ausbeute von
73 Gew% ersichtlich. Anhand dieser Informationen bzw. der Literaturdaten über die
SiC-Kristallisation wurden Pyrolysetemperaturen im Bereich von 1200-1500 °C
definiert.
Abb. 39: DTA/TG Untersuchungen des SMP-10 in Argon.
CeO2-SiC-Komposite
Das Polycarbosilan wurde in zwei unterschiedlichen Massenverhältnissen bezogen
auf die eingesetzte Cerverbindung zugetropft (Abb. 29, Schritt 2), so dass für die
resultierende SiC-Keramik ein theoretischer CeO2-Massenanteil von 2,7 bzw.
5,4 Gew% (Abk.: A bzw. B) resultieren sollte. Nach der Zugabe des flüssigen SMP-
10 ergab sich eine klare Lösung. Dabei löste sich das hydrophobe SMP-10
ausschließlich in der unpolaren n-Heptan-Phase. Im Anschluss wurden die flüchtigen
n-Heptan bzw. wässrigen Bestandteile mithilfe eines Rotationsverdampfers in einem
Temperaturbereich von 120-180 °C bei 20 mbar entfernt (Abb. 29, Schritt 3). Dabei
resultierten in Abhängigkeit von der Temperatur transparente flüssige bzw. gelartige
bis feste Strukturen. Diese Beobachtung kann anhand der schon diskutierten
DTA/TG-Messungen erklärt werden, da oberhalb von ca. 120 °C die thermisch
induzierte Vernetzung (Hydrosilylierung) mit der damit verbundenen
Viskositätszunahme einsetzt. Für die weiteren Untersuchungen wurde eine
Temperatur von 150 °C verwendet, wobei homogene, hochviskose, braune























der Bildung von oxidischen Cerspezies zurückgeführt werden. Eine Farbänderung
infolge der Zersetzung von Tensid- bzw. Polycarbosilanbestandteilen kann hingegen
ausgeschlossen werden, da für analoge cerfreie Mikroemulsionen nach dem
Abrotieren eine gelbliche Lösung resultierte.
Die verbleibenden Polycarbosilan/Tensid/Ceroxid-Spezies wurden gemäß der
Vorbetrachtungen im Argonfluss bei 1200-1500 °C pyrolysiert und im Anschluss zur
Entfernung des Pyrolysekohlenstoffs bei 900 °C oxidativ nachbehandelt
(Abb. 29, Schritt 4 bzw. 5).
In Tabelle 20 sind die gemessenen spezifischen Oberflächen für die pyrolysierten
bzw. im Anschluss oxidierten CeO2-SiC-Komposite zusammengestellt.







A-5,6b) A-11,7 b) A-16,4 b) B-16,4 b) SMP-10c)
1200
Nach Pyrolyse 2 48 106 6 <1
Nach Oxidation 2 27 62 3 <1
1350
Nach Pyrolyse 2 102 240 61 <1
Nach Oxidation 85 86 132 91 <1
1500
Nach Pyrolyse 27 74 46 43 4
Nach Oxidation 97 12 43 33 <1
a) Bestimmt durch Mehrpunkt-BET-Analyse im Bereich 0,05-0,2 b) Probenbezeichnung: A/B-X-YYYY-
Z: A/B theoretische CeO2 Massenanteil von 2,7 (A) bzw. 5,4 gew% (B), X: RW Wert; YYY: Pyrolyse-
temperatur; Z: Probenbetzeichnung nach postoxidativer Behandlung c) SiC-Keramiken durch Pyrolyse
der reinen präkermaischen Vorläuferverbindung
Die höchste spezifische Oberfläche wurde für das bei 1350 °C pyrolysierte A-16,4-
1350 Komposit mit 240 m2/g gemessen. Im Unterschied hierzu war die spezifische
Oberfläche für das Komposit mit dem niedrigsten RW Wert von 5,8 (A-5,8-1500) nach
der Pyrolyse bei 1500 °C mit 27 m2/g am höchsten. Durch die postoxidative
Behandlung konnte diese Oberfläche deutlich auf 97 m2/g erhöht werden (A-5,8-
1500-O). Im Unterschied hierzu nahm die spezifische Oberfläche für alle Komposite
mit dem kleineren CeO2-Anteil für die RW-Werte von 11,7 bzw. 16,4 nach der
postoxidativen Behandlung ab. Dieses Ergebnis kann durch den hohen
Kohlenstoffanteil für die A-5,8 Komposite erklärt werden, da im Vergleich zu den A-
11,7 bzw. A-16,4 ein höherer Tensidanteil bei konstanter Menge an wässriger
Cersalzlösung verwendet wurde. Die hohen Mengen an verkoktem Tensid wirken
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daher eventuell als endo-Templat, die das Porensystem infolge der postoxidativen
Entfernung in Luft gemäß Gleichung 16 generieren.
22 COOC  (Gl. 16)
Die Abnahme der spezifischen Oberfläche nach der oxidativen Behandlung für die
Kompositkeramiken A-11,7 bzw. 16,4 kann durch die partielle SiC-Oxidation erklärt
werden, wodurch eine dünne SiO2-Passvierungsschicht gebildet wird, die aufgrund
der geringeren Temperaturstabilität zu einer Oberflächenreduktion infolge von
Sinterprozessen führt.[75] Demnach nimmt die Oxidationsrate von nichtoxidischen
Keramiken mit steigender Oberfläche zu.[219]
222 COSiOOSiC  (Gl. 17)
Die Komposite mit den höchsten gemessenen Oberflächen (A-16,4-1350 bzw. -O)
zeigen einen Typ-IV Isothermenverlauf mit einer ausgeprägten Hysterese, die
charakteristisch ist für mesopröse Materialien (Abb. 40). Der mittlere
Porendurchmesser wurde mithilfe der BJH-Theorie am Desorptionsast bestimmt und
beträgt 3,5 nm vor bzw. 4,5 nm nach der oxidativen Behandlung.
Abb. 40: N2-Physisorptionsisothermen der A-16,4-1350 Kompositkeramiken vor und nach der
postoxidativen Behandlung an Luft.
Im Vergleich zu den A-16,4 Kompositkeramiken (w(CeO2): 2,7 Gew%) weisen die B-
16,4 Strukturen (w(CeO2): 5,4 Gew%) mit einem höheren Anteil der katalytisch
aktiven CeO2-Spezies geringere Oberflächen nach der thermischen Behandlung von






























Pyrolyse bei 1500 °C (A-16,4-1500: 46 m2/g, B-16,4-1500: 43 m2/g). Nach der
postoxidativen Behandlung der B-16,4 Keramiken nimmt die spezifische Oberfläche
der bei 1200 °C bzw. 1500 °C pyrolysierten Proben ab, wohingegen die Porosität des
bei 1350 °C behandelten Komposits von 61 m2/g auf 91 m2/g ansteigt.
Im Vergleich zu den mikroemulsionsbasierten Kompositkeramiken haben die SiC-
Referenzmaterialien, die durch die Pyrolyse des reinen SMP-10 hergestellt worden
sind, deutlich geringere spezifische Oberflächen von 1-4 m2/g. Im Gegensatz zu den
hochporösen SiO2-Materialien mit Oberflächen von bis zu 1000 m2/g, sind die
erhaltenen spezifischen Oberflächen deutlich geringer. Allerdings eignen sich nur
wenige Materialien für Anwendungen als poröser Hochtemperaturkatalysator bzw.
-träger, da aufgrund von Sinterprozessen die Oberfläche von porösen Materialien oft
drastisch abnimmt.[75] In diesem Kontext sind die erhaltenen spezifischen
Oberflächen der Kompositkeramiken im Bereich von 50-100 m2/g deutlich günstiger.
Thermogravimetrische Messungen von mikroemulsionsbasierten A-16,4 Keramiken
an Luft zeigen die Abhängigkeit der Oxidationsbeständigkeit von der
Pyrolysetemperatur (Abb. 41). Dabei ist erkennbar, dass die Masse der bei 1500 °C
pyrolysierten Keramik um 38,7 Gew% zunimmt, wohingegen die Masse um 7 Gew%
für A-16,4-1200 abnimmt. Die Massenzunahme von A-16,4-1500 kann durch eine
partielle Oxidation des SiC gemäß Gleichung 17 erklärt werden, da hochporöse SiC-
Strukturen im Vergleich zu unporösen Keramiken bei niedrigeren Temperaturen
oxidiert werden.[8, 75]















Die Massenabnahme von A-16,4-1200 bzw. die deutlich geringere Massenzunahme
von A-16,4-1350 von 8,5 Gew% kann auf eine Überlappung der Massenreduktion
infolge der Verbrennung des freien Pyrolysekohlenstoffs bei ca. 600 °C bzw. einer
Zunahme durch die Oxidation der porösen Kompositkeramiken zurückgeführt
werden. Diese These wird auch durch die schon bereits beschriebene, signifikante
Abnahme der spezifischen Oberflächen von A-16,4-1200 bzw. A-16,4-1350 nach der
postoxidativen Behandlung belegt.
Repräsentative Röntgenpulverdiffraktogramme von A-16,4 sind in Abbildung 42
zusammengestellt. Dabei ist erkennbar, dass die Kristallinität mit zunehmender
Pyrolysetemperatur zunimmt. Anhand der Reflexlagen kann vorrangig die kubische
-SiC-Phase und einige Polytypen nachgewiesen werden. Allerdings kann aufgrund
des geringen Massenanteils keine kristalline Cerdioxidphase nachgewiesen werden.
Abb. 42: Röntgenpulverdiffraktogramme der bei verschiedenen Temperaturen pyrolysierten



















































Nach der postoxidativen Behandlung können keine SiC-Reflexe bei den bei 1200 °C
(A-16,4-1200-O) bzw. 1350 °C (A-16,4-1350-O) pyrolysierten Keramiken
nachgewiesen werden, wohingegen die Kristallinität der bei 1500 °C (A-16,4-1500-O)
getemperten Probe erhalten bleibt. Daher ist anzunehmen, dass die bei niedrigeren
Temperaturen behandelten, hochporösen A-16,4-1200 bzw. A-16,4-1350 Keramiken
nur bedingt oxidationsbeständig sind, wohingegen sich das A-16,4-1500 Material
eher als Hochtemperaturkatalysator eignet.
Die Verteilung der katalytisch aktiven CeO2-Nanopartikel in der SiC Matrix wurde
mithilfe der Rasterelektronenmikroskopie (FESEM) mit einem elementspezifischen
BSE-Detektor untersucht. Die Abhängigkeit des CeO2-Anteils (A/B-16,4) bei einem
konstanten RW-Wert von 16,4 für verschiedene Pyrolysetemperaturen ist in
Abbildung 43 zusammengestellt.
Abb. 43: FESEM-Untersuchungen der bei 1200-1500 °C pyrolysierten Kompositkeramiken für einen
RW Wert von 16,4 für theoretische CeO2-Massenanteile von 2,7 Gew% (A-C) bzw. 5,4 Gew% (D-F).
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Es ist ersichtlich, dass die Größe der CeO2-Partikelaggregate mit steigender
Pyrolysetemperatur von 1200 °C auf 1350 °C abnimmt, wobei die Partikelgröße der
cerärmeren A-16,4-1200 Keramik mit ca. 5 m deutlich größer ist als vergleichbare
B-16,4-1200 Strukturen mit Primärpartikelgrößen von weniger als 300 nm. Nach der
Pyrolyse bei 1500 °C können keine Cerphasen für A/B-16,4-1500 nachgeweisen
werden. Daher ist anzunehmen, dass die Cerkomponente eine glasartige
Cersilikatverbindung mit dem umgebenden SiC ausbildet, wodurch eine scheinbar
poröse Matrix resultiert (B-16,4-1500). Bei Kompositkeramiken mit einem kleineren
RW-Wert von A-5,8 bzw. A-11,7 ist eine geringere kleine Partikelgröße bzw.
niedrigere Konzentration der Cerspezies im Vergleich zu den entsprechenden A-
16,4-Materialien für die Pyrolysetemperaturen von 1200 °C bzw. 1350 °C zu
erkennen (Abb. 44). Eine porenartige Struktur ist auch bei 1500 °C pyrolysierten A-
5,8 bzw. A-11,7 Keramiken nachweisbar.
Abb. 44: FESEM-Untersuchungen der bei 1200-1500 °C pyrolysierten Kompositkeramiken für einen
RW-Wert von 11,7 (A-C) bzw. 5,8 (D-F) für w(CeO2): 2,7 Gew%.
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Eine semiquantitative Elementaranalyse für die A/B-16,4-1200 Kompositkeramiken
wurde mithilfe der elektronendispersiven Röntgenspektroskopie (EDX) durchgeführt
(Tabelle 21). Die ermittelten Ergebnisse variieren erheblich von der angenommenen
theoretischen Zusammensetzung, da die Massenanteile für Kohlen- bzw. Sauerstoff
wesentlich höher sind als berechnet. Diese Methode ist jedoch nur bedingt geeignet
für die genaue Analyse von diesen Leichtelementen. Der hohe Kohlenstoffanteil der
pyrolysierten Proben kann durch die Verkokung des Tensids während der Pyrolyse
erklärt werden. Dieses Ergebnis geht auch mit den Massenabnahmen in der
DTA/TG- Messungen an Luft konform (Abb. 41). Dabei wurde für die tensidreichere
B-16,4-1200 Keramik auch ein höherer Kohlenstoffanteil im Vergleich zum A-16,4-
1200 Material gemessen. Allerdings resultiert auch ein höherer Sauerstoffanteil von
25 Gew % für B-16,4-1200, was auf einen höheren SiO2-Anteil hindeutet. Aufgrund
dieser zusätzlichen Komponenten ist auch der geringere Cer bzw. Silicium-Anteil
verständlich. Allerdings stimmt das erhaltene Silicium-Cer-Verhältnis von 20,1:1 (A-
16,4-1200) bzw. 12,5:1 (B-16,4-1200) annähernd mit den theoretischen
Verhältnissen von 31,0:1 bzw. 14,7:1 überein.





berechnet gemessen berechnet gemessen
Si 68,2 30,2 66,1 23,8
C 29,1 53,3 28,3 57,3
Ce 2,2 1,5 4,5 1,9
O 0,5 25,0 1,1 17,0
W(Si)/w(Ce) 31,0:1 20,1:1 14,7:1 12,5:1
Der Kohlenstoff- bzw. Sauerstoffanteil in den CeO2-SiC-Keramiken wurde mithilfe der
Verbrennungsuntersuchung bzw. Heißgasextraktion quantitativ bestimmt (Abb. 45).
Dabei ist erkennbar, dass der Kohlenstoffanteil der Kompositkeramiken annähernd
mit dem des SiC-Referenzsystems übereinstimmt, wobei für das cerreichere B-16,4
System ein geringerer C-Anteil nachweisbar ist. Der Sauerstoffgehalt der bei 1200 °C
pyrolysierten Kompositsysteme ist im Vergleich zur SiC-Referenz hingegen deutlich
höher, was auf eine partielle Oxidation der SiC-Struktur hindeutet. Dabei ist jedoch
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anzumerken, dass für das tensidreichere B-16,4-1200-System ein deutlich höherer
Sauerstoffanteil resultiert als für A-16,4-1200. Allerdings nimmt dieser
Sauerstoffgehalt mit steigender Pyrolysetemperatur deutlich ab, was auf die
Autooxidation mit dem durch die Verkokung des Tensids gebildeten Kohlenstoff bei
1350 °C bzw. 1500 °C zurückgeführt werden kann (Gleichung 16).
Abb. 45: Quantitative Kohlenstoff- (A) bzw. Sauerstoffanteile (B) der A-16,4 bzw. B-16,4 Komposite
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Die Modularität dieser mikroemulsionsbasierten Synthesestrategie sollte anhand der
Zugabe von Platin als Edelmetallkomponente demonstriert werden, da die hohe
katalytische Aktivität des CeO2-Pt-Systems in verschiedenen Oxidationsreaktionen
(z.B. CO-Oxidation) bereits nachgewiesen werden konnte.[12, 86] Daher wurde in
der wässrigen Phase des Ausgangssystem zusätzlich Hexachloroplatinsäure in
unterschiedlichen Konzentrationen gelöst (Abb. 29, D/E-0,7-2,8). Nach der
Ausfällung des Cerhydroxids in den Mizellen erfolgte in analoger Weise die Zugabe
des SMP-10 in die organische n-Heptan-Phase (Abb. 29 Schritt 1, 2). Im Unterschied
zu der oben beschriebenen platinfreien Synthese resultierte umgehend eine
Vernetzungsreaktion des funktionalisierten Polycarbosilans infolge der Pt-
katalysierten Hydrosilylierung. Die Entfernung der flüchtigen Bestandteile wurde
mithilfe der schon beschriebenen Destillationsmethode am Rotationsverdampfer
durchgeführt (Abb. 29, Schritt 3a: D-XX). Um den hohen Tensidanteil im CeO2-PCS-
Komposit bzw. Kohlenstoffanteil in der resultierenden Keramik zu reduzieren, wurden
die vernetzten Vorstufen in einer zweiten Syntheseroute mit einem Ethanol/Aceton-
Gemisch gewaschen und die flüssigen Bestandteile anschließend abfiltriert
(Abb. 29, Schritt 3b: E-XX). Die getrockneten polymeren CeO2-PCS-Vorstufen
wurden danach in anologer Weise bei 1200-1500 °C pyroylsiert und bei 700 °C
postoxidativ nachbehandelt (Abb. 29, Schritt 4, 5). Die Ergebnisse zu den polymeren
bzw. keramischen Kompositstrukturen sind nachfolgend zusammengestellt.
Poröse CeO2/Pt-Polycarbosilane
Die Bildung der Cerhydroxidnanopartikel nach der Ammoniakzugabe wurde mithilfe
der dynamischen Lichtstreuung untersucht. Die Ergebnisse sind in Tabelle 22 bzw.
Abbildung 46 zusammengestellt. Dabei ist erkennbar, dass sich der
Partikeldurchmesser bzw. der Polydispersitätsindex nur geringfügig erhöht bei einer
Zunahme des Pt-Anteils für D/E-0,7 mit 9,9 nm (PDI 0,11) auf 10,4 nm (PDI: 0,14) für
D/E-2,8. Diese Werte zeigen eine gute Übereinstimmung mit denen der
vergleichbaren, platinfreien Ce-16,4 Dispersionen.
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Tabelle 22: Hydrodynamischer Partikeldurchmesser und Poydispersitätsindizes für Dispersionen mit
unterschiedlichen Platinanteilen nach Ammoniakzugabe
Probennamea) RW dDLS [nm] PDI
D/E-0,7 16,4 9,9 0,11
D-1,4 16,4 10,3 0,13
D/E-2,8 16,4 10,4 0,14
Ce-16,4 16,4 9,9 0,12
a) D/E-XX-YYY-Z: D/E destillativ bzw. extraktiv synthetiserte Mikroemulsionssysteme, XX:
theoretischer Pt-Anteil in der CeO2/Pt-SiC-Keramik bezogen auf die gegebene Summenformel bei
einer keramischen SiC Ausbeute von 73 %, YYY. Pyrolysetemperatur, Z: Probenbezeichnung nach
der postoxidativen Behandlung
Abb. 46: DLS Messungen für Cerhydroxid-Dispersionen mit unterschiedlichen Platinanteilen nach
Ammoniakzugabe.
Im Unterschied zu den platinfreien Mikroemulsionssystemen fand nach der SMP-10-
Zugabe eine umgehende Vernetzungsreaktion bei Raumtemperatur statt. Die mithilfe
der Destillations- bzw. Extraktionsmethode erhaltenen, festen CeO2/Pt-PCS
Komposite wurden nach einer oxidativen Behandlung bei 250 °C mittels
Stickstoffphysisorptionsmessungen untersucht. Die entsprechenden
Adsorptionsisothermen sind in Abbildung 47 A für destillativ (D-XX) bzw.
Abbildung 47 B extraktiv (E-XX) hergestellte Komposite zusammengefasst. Diese
zeigen für platinreiche D-1,4 bzw. D/E-2,8 Polymerkomposite einen Typ-IV-
Isothermenverlauf, der charakteristisch für mesoporöse Materialien ist, mit
Porengrößen im Bereich von 3,5 nm. Für die platinarmen D-0,7 bzw. E-0,7 Proben
resultiert hingegen eine mikroporöse Struktur. Allerdings ist die spezifische
Oberfläche des über die Destillation hergestellten, platinreichen Komposit D-2,8 mit
835 m2/g deutlich höher als bei der extraktiv hergestellten Probe E-2,8 mit 537 m2/g
(Tabelle 23). Die Oberflächen für die Komposite mit dem geringeren Pt-Anteil sind
hingegen vergleichbar mit 537 m2/g für D-0,7 bzw. 497 m2/g für E-0,7. Die geringere
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Oberfläche für D/E-0,7 verglichen mit D-2,8 kann mit dem geringeren Pt-
Katalysatorgehalt erklärt werden, wodurch eine niedrigere Kreuzvernetzung des
eingesetzten SMP-10 resultiert.
Abb. 47: Stickstoffphysisorptionsisothermen und Porenradienverteilungen für (A) destillativ bzw. (B)
extraktiv hergestellte CeO2/Pt-PCS Komposite mit unterschiedlichen Pt-Anteilen.
Tabelle 23: Spezifische Oberflächen (A) destillativ bzw. (B) extraktiv hergestellter poröser CeO2/Pt-
















0,7 537 0,31 0,26 497 0,26 0,23
1,4 896 0,58 0,46 - - -
2,8 835 0,61 0.,49 531 0,33 0,28
Wasserdampfadsorptionsuntersuchungen zeigen eine hohe Hydrophobizität der
CeO2/Pt-PCS-Komposite (Abb. 48), die für eine Anwendung von porösen Polymeren
in der Gasreinigung bzw. Adsorption von flüchtigen organischen Bestandteilen
notwendig ist. Die berechneten Porenvolumina bei einer relativen Feuchte von 0,975
















































(D-1,4: VWasser=0,46 cm3/g) sind deutlich kleiner als die bei vergleichbarem Druck
erhaltenen Werte in der Stickstoffphysisorption (D-1,4: VStickstoff=0,58 cm3/g). Dieses
Resultat lässt auf das Vorhandensein hydrophober Bereiche innerhalb des porösen
Polymers schließen. Der Adsorptionsast für das D-1,4 Komposit ist im Vergleich zu
dem platinreichen D-2,8 Komposit zu höheren Relativdrücken verschoben, obwohl
vergleichbare spezifische Oberflächen und Porenvolumina bzw. -radienverteilungen
in N2-Physisorptionsmesssungen ermittelt worden sind. Somit nimmt die
Hydrophobizität mit abnehmendem Pt Katalysatorgehalt zu. Allerdings kann für das
platinarme D-0,7 Polymer nicht unbedingt eine höhere Hydrophobizität angenommen
werden, da zwar die Kapillarkondensation zu höheren Relativdrücken verschoben ist,
die Porenvolumina bzw. -radien im Vergleich zu den mesoprösen D-1,4/2,8
Kompositen jedoch wesentlich kleiner sind. Im Vergleich zu den destillativ
hergestellten Polymeren zeigen die extraktiv erhaltenen Komposite eine deutlich
höhere Hydrophilie, da der Adsorptionsast für E-0,7 zu deutlich niedrigeren
Relativdrücken verschoben ist im Gegensatz zu D-0,7. Dieses Ergebnis kann durch
eine partielle Solvolyse des vernetzten Polymers während des Extraktionsvorganges
erklärt werden.
Abb. 48: Wasserdampfphysisorptionsuntersuchungen für (A) destillativ bzw. (B) extraktiv hergestellte
CeO2/Pt-PCS Komposite mit unterschiedlichen Pt-Anteilen.





































Die platinreichen D/E-2,8-Komposite wurden zusätzlich mithilfe der
Rasterelektronenmikroskopie (FESEM) untersucht (Abb. 49). Dabei ist ein
signifikanter Unterschied in der Partikelmorphologie von destillativ bzw. extraktiv
hergestellten Polymeren ersichtlich. Weiterhin konnte im Unterschied zu den
platinfreien Keramiken (Asbschnitt 4.1.2) keine zusätzliche Phase mithilfe des
elementspezifischen BSE Detektors ermittelt werden (Abb. 49 A bzw. B). In einer
höheren Auflösung ist allerdings eine ähnliche Feinstruktur von D-2,8 bzw. E-2,8
erkennbar (Abb. 49 C bzw. D).
Abb. 49: FESEM Untersuchungen der platinreichen destillativ (D-2,8) bzw. extraktiv hergestellten (E-
2,8) CeO2/Pt-PCS Komposite.
Um höhere Auflösungen zu generieren, wurde daraufhin das D-2,8 Komposit mittels
Transmissionselektronenmikroskopie untersucht (Abb. 50). Hierbei konnten
sphärische Nanopartikel nachgewiesen werden, die hochdispers in der
Polycarbosilan-Matrix vorliegen. Im HRTEM-Modus konnten Netzebenenabstände
von 3,28 bzw. 3,21 bestimmt werden, die denen von CeO2 entsprechen. Allerdings
konnten über diese Methode keine Platinstrukturen detektiert werden. Der ermittelte
Partikeldurchmesser von 2-3 nm ist jedoch signifikant kleiner als der mit der DLS
bestimmte hydrodynamische Durchmesser von 10,4 nm. Auf die Ursache wurde
bereits in Kapitel 4.1.1 eingegangen. Die erhaltenen Größen zeigen allerdings eine
gute Übereinstimmung mit denen der direkt aus der Mikroemulsion isolierten
Cerhydroxidnanopartikeln (Ce-16,4: dTEM=2-3 nm).
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Abb. 50: TEM-Abbildungen des platinreichen, über die Destillationsroute hergestellten CeO2/Pt-PCS
Komposits (D-2,8)
Anhand von 29Si Festkörper NMR Messungen (Abb. 51 A) können unterschiedliche
Si-Spezies aufgrund der isolierten Signale entsprechend der Arbeiten von Pantano et
al. für die platinreichen D/E-2,8 Systeme nachgewiesen werden.[220] Anhand der
Spektren kann ein schwaches Signal bei  = -8,5 ppm der C3SiOR Gruppe
zugeordnet werden. Die intensitätsstärkeren Signale für D-2,8 bzw. E-2,8 bei  = -
20,3 ppm bzw. -19,4 ppm und  = -65,2 ppm bzw. = -63,2 ppm entsprechen den
sauerstoffreicheren C2SiO2 und CSiO3 Einheiten. Weiterhin kann für beide Proben
die auch für zeolithartige Strukturen charakteristische SiO4 Struktureinheit bei  = -
110 ppm mit einer Schulter bei  = -102,9 ppm detektiert werden. Mithilfe der 13C
MAS NMR Spektroskopie können drei Signale für D-2,8 gemessen werden, die dem
TrialkoxySilicium ( = 0-2 ppm) des vernetzten Polycarbosilan, sowie -CH2-O-
( = 64 ppm) bzw. aromatischen Kohlenstoffgruppen ( = 126 ppm) des Tensids
zugeordnet werden können (Abb. 51 B). Dagegen ist für das extraktiv behandelte
Komposit nur ein sehr breites Signal nachweisbar, was auf geringe Verknüpfung der
Kohlenstoffzentren zu Wasserstoffatomen hindeutet wodurch kein
Magnetisierungstransfer von den Protonen zum Kohlenstoff (CP-Experiment, Cross
Polarization) stattfinden kann.
Entsprechend dieser NMR-Ergebnisse ist anzunehmen, dass ein Teil der Si-H
Bindungen während der katalytischen Aktivierung hydrolysiert wird.
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Abb. 51: (A) 29Si- bzw. (B) 13C-MAS-NMR-Spektren der vernetzten destillativ bzw. extraktiv
hergestellten D-2,8- bzw. E-2,8-Komposite.
Die vernetzten CeO2/Pt-PCS-Komposite zeigen eine vergleichbar hohe thermische
Stabilität unter oxidativen Bedingungen, die anhand von DTA/TG-Messungen in
synthetischer Luft bestimmt wurde (Abb. 52). Dabei nimmt die Masse der Polymere
während der Calcinierung infolge der Zersetzung der organischen Tensidbestandteile
im Temperaturbereich von 200-600 °C ab. Dabei ist die Massenabnahme für
platinreichere D/E-2,8 Komposite mit 14 Gew% (D-2,8) wesentlich geringer als für
vergleichbare platinarme D/E-0,7 Strukturen (D-0,7: m=32 Gew%). Die Ursache ist
in dem höheren Anteil des in D/E-2,8 enthaltenen Hydrosilylierungskatalysators
H2PtCl6 begründet, wodurch eine höhere Vernetzungsrate resultiert. Weiterhin ist
ersichtlich, dass die Massenabnahme der extraktiv hergestellten Komposite (E-0,7:
m=15 Gew%) im Gegensatz zu den destillativ behandelten Strukturen wesentlich
geringer ist (D-0,7: m=32 Gew%), was mit der bezweckten, extraktiven
Tensidentfernung erklärt werden kann. Das mesoporöse Porensystem bleibt auch
nach der oxidativen Behandlung bei 700 °C erhalten, und spezifische Oberflächen
von 402 m2/g (D-2,8) bzw. 313 m2/g (E-2,8) resultieren.
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Abb. 52: DTA/TG-Messungen der (A) destillativ bzw. (B) extraktiv hergestellten Komposite mit
unterschiedlichen Platinanteilen an Luft.
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Die Porosität bzw. Hydrophobizität der polymeren Komposite D/E-2,8 wurde
zusätzlich durch die Zugabe von Divinylbenzol (DVB) als Kreuzvernetzungsreagenz
modifiziert (Abb. 29, Schritt 2), indem es in unterschiedlichen Massenverhältnissen
zu SMP-10 in der Ölphase gelöst wurde (Abb. 53: D/E-2,8-m(SMP-10):m(DVB)). Die
destillative bzw. extraktive Abtrennung der flüchtigen Bestandteile von vernetzten
Polymeren erfolgte in bekannter Weise.
Abb. 53: Schematischer, von H2PtCl6-katalysierter Polymerisationsprozess von SMP-10 und DVB in
variierenden Massenverhältnissen SMP-10:DVB.
Die resultierenden, getrockneten Polymerkomposite wurden mithilfe von
Stickstoffphysisorptionsmessungen untersucht und weisen für die destillativ
hergestellten Materialien einen für mesoporöse Materialien charakteristischen Typ IV
Isothermenverlauf mit ausgeprägter Hysterese auf (Abb. 54 A). Im Gegensatz dazu
sind die extraktiv synthetisierten E-2,8-Proben vorrangig mikroporös (Abb. 54 B). Die
spezifische Oberfläche der D-2,8-Komposite nimmt mit steigendem
Divinylbenzolanteil von 835 m2/g für DVB-freie (D-2,8) bis auf 992 m2/g für ein
Massenverhältnis von 2:1 SMP-10:DVB (D-2,8-2:1) zu (Abb. 55). Eine weitere
Erhöhung des Kreuzvernetzeranteils führt zu einer signifikanten Abnahme auf
646 m2/g für das Massenverhältnis von 1:2 (D-2,8-1:2). Eine ähnliche Tendenz kann
für die extraktiv hergestellten Polymere nachgewiesen werden, wobei die
spezifischen Oberflächen mit 580 m2/g (E-2,8-2:1) im Vergleich zu den destillativ























Abb. 54: Stickstoffphysisorptionsisothermen und Porenradienverteilungen für (A) destillativ bzw. (B)
extraktiv hergestellte CeO2/Pt-PCS-Komposite mit unterschiedlichen Massenverhältnissen
SMP-10: DVB.
Abb. 55: Vergleich der spezifischen Oberflächen für destillativ bzw. extraktiv hergestellte
Polymerkomposite mit unterschiedlichen Massenverhältnissen SMP-10: DVB.
Waserdampfphysisorptionsmessungen der DVB-haltigen D-2,8-Komposite zeigen
eine entsprechend hohe Hydrophobizität des Materials, da der Adsorptionsprozess
erst bei Relativdrücken oberhalb von 0,6 stattfindet (Abb. 56 A). Weiterhin sind die
spezifischen Porenvolumina (D-2,8-2:1: VWasser=0,56 cm3/g) im Vergleich zu denen



































































VStickstoff=0,88 cm3/g) deutlich kleiner, was auf das Vorhandensein hydrophober
Gruppen hindeutet (Tabelle 24). Allerdings ist ein Vergleich DVB-enthaltender
Komposite untereinander bzw. mit literaturbekannten Referenzmaterialien schwierig,
aufgrund der schon diskutierten unterschiedlichen spezifischen Oberflächen,
Porenvolumina bzw. -größen. Ein direkter Vergleich ist angesichts identischer
Porenvolumina bzw. ähnlicher spezifischer Oberflächen zwischen D-2,8 und D-2,8-
1:1 möglich (Abb. 56 B). Für das D-2,8-1:1 Komposit resultiert eine signifikant höhere
Hydrophobizität, da der Adsorptionsast zu deutlich höheren Relativdrücken
verschoben ist.
Abb. 56: Wasserdampfisothermen für destillativ hergestellte D-2,8 Komposite mit unterschiedlichen
(A) SMP-10:DVB Verhältnissen bzw. (B) im Vergleich zu einem DVB freien CeO2/Pt-PCS-Komposit.
Tabelle 24: Vergleich der spezifischen Oberflächen bzw. Porenvolumina (N2, H2O) für destillativ
hergestellte Komposite mit unterschiedlichen SMP-10 zu DVB Verhältnissen.
D-2,8-X-Ya) Sg [m2/g] VStickstoff [cm3/g] VWasser [cm3/g]
Ohne DVB 835 0,61 0,49
4:1 900 0,77 0,46
2:1 992 0,88 0,56
1:1 791 0,61 0,49
a) X:Y: Theoretisches Verhältnis SMP-10 (X):DVB (Y).





































FT-IR-Spektren der vernetzten Polycarbosilane (D-2,8-X-Y) im Vergleich zum
eingesetzten SMP-10 belegen die erfolgreiche Hydrosilylierungsreaktion, da in den
Spektren der resultierenden CeO2/Pt-PCS-Komposite keine Si-H Bande bei
=2139 cm-1 mehr nachgewiesen werden kann (Abb. 57). Allerdings zeigen die
vernetzten Polymere breite Absorptionsmaxima bei 1020 cm-1 bzw. 814 cm-1, welche
den asymmetrischen Si-O-Si/Si-O-C bzw. der symmetrischen SiC-
Streckschwingungen entspricht, die charakteristisch für Siliciumoxycarbidstrukturen
sind.[220]. Die Daten der FT-IR Untersuchungen bestätigen die bereits diskutierten
Ergebnisse der 29Si-MAS-NMR-Spektroskopie. Aliphatische C-H-Schwingungen
aliphatischer Gruppen können für Komposite mit einem hohen DVB Anteil (D-2,8-1:1)
nachgewiesen werden, die aber auch charakteristisch für das alkylgruppenhaltige
Tensid bzw. Polycarbosilan ist. Allerdings können keine C-H-Streckschwingungen
aromatischer Gruppen detektiert werden. Die Ursache kann in der geringeren
Intensität im Vergleich zu den Schwingungen aliphatischer Gruppen bzw. mit der
Überlappung der breiten OH-Bande bei 3400 cm-1 begründet liegen.
Abb. 57: FT-IR Spektren von SMP-10 und der destillativ hergestellten Polymerkomposite mit
unterschiedlichen SMP-10 zu DVB-Verhältnissen.



















Die destillativ bzw. extraktiv synthetisierten festen CeO2/Pt-PCS Komposite wurden
in analoger Weise zu den platinfreien Strukturen anschließend in einem
Temperaturbereich von 1200-1500 °C in inerter Atmosphäre pyrolysiert (Abb. 29,
Schritt 4) und die resultierenden Keramiken anschließend bei 700 °C postoxidativ
nachbehandelt (Abb. 29, Schritt 5). In Tabelle 25 sind die spezifischen Oberflächen
der porösen Keramiken mit Werten von bis zu 423 m2/g für D-2,8-1200-O
zusammengestellt. Die N2-Physisorptionsisothermen für die platinreichen destillativ
hergestellten D-2,8 Komposite zeigen nach der Pyrolyse bei 1200 °C einen für
mikroporöse Materialien charakteristischen Typ-I-Isothermenverlauf, wohingegen bei
höheren Pyrolysetemperaturen von 1350 °C bzw. 1500 °C ein höherer Meso- bzw.
Makroporenanteil resultiert (Abb. 58 A). Dabei haben die bei 1200 °C bzw. 1350 °C
pyrolysierten D-2.8 Strukturen mit 262 m2/g bzw. 233 m2/g vergleichbare
Oberflächen. Im Gegensatz hierzu ist die Oberfläche für das bei 1500 °C pyrolysierte
D-2,8-1500 mit 95 m2/g deutlich niedriger. Für geringere Platinanteile resultieren
hingegen Maxima der spezifischen Oberflächen für D-0,7 von 251 m2/g nach der
Pyrolyse bei 1200 °C bzw. 189 m2/g für D-1,4 nach der Temperung bei 1350 °C. Die
postoxidative Nachbehandlung der destillativ hergestellten und bei 1200 °C
pyrolysierten Komposite führt zu einer deutlichen Zunahme der Oberflächen von
262 m2/g auf 423 m2/g für D-2,8-1200-O (Abb. 58 B). Dabei kann nach der
Verbrennung des Pyrolysekohlenstoffs auch die für mesoporöse Materialien typische
Isothermenform nachgewiesen werden.
Tabelle 25: Spezifische Oberflächen der Pt-enthaltenden CeO2-SiC-Keramiken in Abhängigkeit von








Pyrolyse Oxidation Pyrolyse Oxidation Pyrolyse Oxidation
D-0,7 0,7
Destillation
251 409 116 252 129 100
D-1,4 1,4 90 403 189 206 89 50
D-2,8 2,8 262 423 233 148 95 81
E-0,7 0,7 Extraktion
3 <1 3 15 14 26
E-2,8 2,8 9 <1 3 5 8 10
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Weiterhin ist ersichtlich, dass mit steigendem Platingehalt die Oberfläche nach der
Pyrolyse bei 1350 °C zwar ansteigt auf 233 m2/g (D-2,8-1350), allerdings die
platinarmen Komposite nach der postoxidativen Behandlung die höchsten
Oberflächen von 252 m2/g (D-0,7-1350-O) aufweisen. Im Allgemeinen nimmt die
Oberfläche der nachträglich oxidierten Komposite mit zunehmender
Pyrolysetemperatur ab.
Im Gegensatz zu den porösen CeO2/Pt-SiC-Kompositen, die mithilfe der
Destillationsmethode hergestellt worden sind, resultieren für die extraktiv
hergestellten Keramiken wesentlich geringere spezifische Oberflächen von maximal
26 m2/g für E-0,7-1500-O. Allerdings nimmt die spezifische Oberfläche der
postoxidativ behandelten Komposite mit steigender Pyrolysetemperatur von <1 m2/g
für E-0,7-1200-O auf 26 m2/g für E-0,7-1500-O zu.
Abb. 58: N2-Physisorptionsisothermen der bei (A) unterschiedlichen Temperaturen pyrolysierten
platinreichen D/E-2,8-Proben bzw. (B) des destillativ hergestellten D-2,8-Polymers bzw. -Keramik vor
und nach der postoxidativen Behandlung.
Entsprechend dieser Ergebnisse ist davon auszugehen, dass das bei der
Destillationsroute im polymeren Komposit verbliebene Tensid während der Pyrolyse
als endo-Templat wirkt und die Porosität in der resultierenden Keramik generiert. Im
Vergleich dazu resultiert für extraktiv hergestellte Keramiken eine deutlich geringere





































Porosität, da durch die Behandlung mit der Ethanol/Aceton-Lösung das Tensid aus
der Struktur herausgewaschen wird, und somit die poröse Polycarbosilanstruktur
während der Umwandlung in die SiC-Keramik kollabiert und zusammensintert.
Abb. 59: FESEM-Abbildungen des polymeren D-2,8-Komposits (A) und der bei 1200 °C (B, C) bzw.
1500 °C (D) pyrolysierten und im Anschluss postoxidativ behandelten CeO2/Pt-SiC Keramiken.
FESEM-Untersuchungen der destillativ hergestellten D-2,8-Polymere bzw. der bei
1200 °C und 1500°C pyrolysierten Keramiken sind in Abbildung 59 dargestellt. Dabei
ist ersichtlich, dass die Partikelmorphologie der polymeren D-2,8 Struktur auch nach
der Pyrolyse bei 1200 °C bzw. der oxidativen Nachbehandlung erhalten bleibt.
Dieses Resultat kann durch Pt-katalysierte Kreuzvernetzung der polymeren Vorstufe
erklärt werden. Die bei 1500 °C pyrolysierten Kompositkeramiken zeigen eine
zusätzliche, makroporöse Struktur, wodurch auch der deutliche Anstieg des
adsorbierten Volumens in der Stickstoffphysisorptionsmessung oberhalb des
Relativdrucks von 0,8 für D-2,8-1500 erklärt werden kann (Abb 58).
Die elektronendispersive Röntgenspektroskopie (EDX) wurde zur semiquantitativen
Elementaranalyse der platinreichen polymeren bzw. keramischen Komposite
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verwendet. Die Ergebnisse sind in Tabelle 26 für D-2,8 bzw. Tabelle 27 für E-2,8
zusammengestellt.
Anhand der Daten wird deutlich, dass sich die erhaltenen
Elementzusammensetzungen signifikant von den theoretischen Verhältnissen
unterscheiden. Allerdings muss die schon erwähnte, eingeschränkte Genauigkeit für
die Untersuchung der Leichtelemente berücksichtigt werden. Daher wird in weiteren
Diskussionen vorrangig auf die Massenverhältnisse der schweren Elemente Silicium,
Cer und Platin eingegangen. Dabei ist erkennbar, dass die gemessenen
Massenverhältnisse des destillativ hergestellten D-2,8 Polymers mit den
theoretischen Werten annähernd übereinstimmen. Der deutlich höhere
Sauerstoffanteil kann durch das enthaltene sauerstoffhaltige Tensid erklärt werden.
Tabelle 26: EDX-Elementaranalyse der destillativ hergestellten D-2,8 Polymere bzw. bei 1200-
















C 27,5 27,2 50,1 18,0 57,2 24,7 56,7 29,8
O 1,0 34,2 29,0 40,9 20,0 42,6 6,7 31,1
Si 6,3 34,2 18,9 36,9 20,6 29,5 33,0 34,4
Ce 4,4 3,0 1,4 2,4 1,1 1,7 1,9 2,2
Pt 2,8 1,4 0,6 1,8 1,1 1,5 1,7 1,6
w(Si)/w(Ce) 14,6 10,7 13,2 15,4 19,6 17,2 17,7 15,7
w(Si)/w(Pt) 23,0 24,4 32,9 20,5 19,1 20,0 19,6 21,9
a) Elementzusammensetzung als Mittelwert aus fünf EDX-Messungen in der gleichen Vergrößerung
b) Theoretische Zusammensetzung für CeO2/Pt-SiC-Komposite unter der Annahme dass die
Kompositkeramik nur aus Pt, CeO2 und SiC (keramische Ausbeute 73 Gew% bezogen auf SMP-10)
bestehen.
Im Unterschied dazu kann kein Cer für das extraktiv synthetisierte E-2,8 Polymer
nachgewiesen werden. Die Ursache hierfür kann in der vollständigen Entfernung der
mizellaren Struktur begründet liegen. Diese Annahme wird auch durch die geringere
Massenabnahme des E-2,8-Polymers im Vergleich zu D-2,8 in der schon
beschriebenen Thermogravimetrie belegt, was auf einen geringeren Tensidanteil
hindeutet. Die Si/Pt Verhältnisse der destillativ hergestellten polymeren (D-2,8: Si/Pt.
24,4) bzw. keramischen Komposite (D-2,8-1200-O: Si/Pt. 20,5) stimmen mit dem
theoretischen Verhältnis von 23,0 überein. Dieses Ergebnis deutet auf eine starke
Wechselwirkung der Platinspezies zur umgebenden Matrix hin, was mithilfe der
hohen katalytischen Aktivität der Hexachloroplatinsäure als Vorläuferverbindung in
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der Hydrosilylierung mit der damit verbundenen hochdispersen Integration erklärt
werden kann. Dagegen ist der Platinanteil in den extraktiv hergestellten polymeren
(E-2,8. Si/Pt: 43,1) bzw. keramischen Komposite (E-2,8-1200-O. Si/Pt: 48,6) deutlich
geringer. Dieses Resultat kann auf die Entfernung der Pt-enthaltenden Mizellstruktur
zurückgeführt werden. Die pyrolysierten D-2,8 Keramiken haben einen deutlich
höheren Kohlenstoffanteil durch die Verkokung des kohlenstoffreichen Tensids.
Dabei nimmt der Sauerstoffgehalt der Kompositkeramiken infolge der Autooxidation
mit steigender Pyrolysetemperatur ab.[212]. Durch die abschließende postoxidative
Behandlung steigt der Sauerstoffanteil allerdings wegen der partiellen Oxidation der
Matrix, was für nichtoxidische SiC Keramiken bekannt ist.[9, 212] Dabei nimmt der
Sauerstoffanteil während der Calzinierungsprozesses für die poröseren D-2,8-1200
Keramiken (233 m2/g) stärker zu als bei den weniger porösen D-2,8-1500-Materialien
(95 m2/g).
Tabelle 27: EDX Elementaranalyse der extraktiv hergestellten D-2,8 Polymere bzw. bei 1200 °C








C 27,5 36,5 38,7 9,6
O 1,0 39,2 33,0 48,9
Si 64,3 23,8 27,3 40,7
Ce 4,4 - - -
Pt 2,8 0,5 1,0 0,8
w(Si)/w(Ce) 14,6 - - -
w(Si)/w(Pt) 23,0 43,1 24,4 48,6
Röntgenpulverdiffraktogramme des destillativ hergestellten, platinreichen D-2,8-
Kompositpolymers bzw. der bei 1200-1500 °C pyrolysierten Keramiken sind in
Abbildung 60 dargestellt. Dabei ist das D-2,8-Polymer bzw. die bei 1200 °C
pyrolysierte Keramik röntgenamorph, obwohl mithilfe der
Transmissionselektronenmikroskopie eine krsitalline CeO2-Phase nachgewiesen
werden konnte. Das scheinbare Fehlen der Reflexe kann mithilfe der beschränkten
Nachweisgrenze dieser Methode für die zu geringen Anteile an enthaltenen CeO2-
bzw. Pt-Komponenten erklärt werden. Nach der Pyrolyse bei 1350 °C bzw. 1500 °C
können die Reflexe der kristallinen -SiC-Struktur zugeordnet werden. Die
Kristallinität der bei 700 °C an Luft getemperten Probe bleibt erhalten, obwohl der
amorphe Untergrund im Bereich von 20-30 ° zunimmt.
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Abb. 60: Röntgenpulverdiffraktogramme der destillativ hergestellten D-2,8 Polymere bzw. der bei
1200-1500 °C pyrolysierten und anschließend postoxidativ behandelten Kompositkeramiken.
Diese Zunahme wird durch die partielle Oxidation des porösen Siliciumcarbids
verursacht und kann durch die bereits beschriebenen Ergebnisse der EDX-bzw. FT-
IR-Messungen verifiziert werden (Abbildung 61). Dabei zeigt das Spektrum der bei
1500 °C pyrolysierten Probe D-2,8-1500 lediglich eine breite Bande mit einem
Absorptionsmaximum bei 817 cm -1, die der symmetrischen Si-C-Streckschwingung
entspricht. Nach der postoxidativen Behandlung bei 700 °C sind zusätzliche
Schwingungen bei 1095 cm-1 bzw. 470 cm-1 nachweisbar, die der assymmetrischen
bzw. symmetrischen Si-O-Si/Si-O-C-Streckschwingung zuzuordnen sind und auf eine
Oxycarbidbildung schließen lassen.
Abb. 61: FT-IR-Spektren polymerer D-2,8- bzw. keramischer D-2,8-1500- bzw. D-2,8-1500-O-
Komposite.














































4.1.4 Schlussfolgerungen zu porösen SiC(O)-Kompositen aus
Mikroemulsionen
Mesoporöse CeO2-SiC-Komposite konnten erfolgreich mit Hilfe der inversen
Mikroemulsionsmethode über eine neue, einfache Synthesestrategie hergestellt
werden. Dabei konnte die Mizellgröße der CeO2-Komponente über den RW-Wert im
Bereich von 2-10 nm gesteuert werden. Die isolierten Cerdioxid Nanopartikel zeigten
eine größenabhängie katalytische Aktivität in der Rußverbrennung, wobei die
Verbrennungstemperatur um bis zu 239 K herabgesenkt werden konnte. Der
Massenanteil der CeO2-Komponente in der resultierenden Keramik wurde durch
Zugabe der flüssigen Polycarbosilanvorstufe im Bereich von 2,5-5,0 Gew% variiert.
Die Porosität der Kompositkeramiken konnte durch die Synthese- sowie die
Pyrolysebedingungen gezielt eingestellt werden. Dabei wurden spezifische
Oberflächen von bis 240 m2/g nach der Pyrolyse bzw. 132 m2/g nach der
anschließenden Entfernung Pyrolysekohlenstoffs erhalten. Allerdings resultierten
durch den Pyrolysprozess Aggregationseffekte des Cerdioxids. In weiteren
Untersuchungen wurde gezeigt, dass eine gezielte Vorvernetzung durch Zugabe
eines geeigneten Platinkatalysators diese Effekte deutlich vermindert. Dabei
resultierten hochporöse, polymere Vorstufen mit spezifischen Oberflächen von bis zu
896 m2/g und einer hohen Dispersion der aktiven CeO2-Komponente. Durch Zugabe
eines geeigneten Kreuzvernetzers konnte die spezifische Oberfläche nochmals
erhöht werden. Anhand der pyrolysierten Keramiken konnte der endo-Templat-Effekt
des verwendeten Tensids zur Generierung poröser Strukuren demonstriert werden,
da für tensidfreie polymere Systeme eine deutlich geringere Porosität der CeO2/Pt-
SiC-Kompositkeramik resultierte. Weiterhin konnte eine vergleichbare Morphologie
der polymeren bzw. keramischen Kompositstrukturen infolge der Platin-katalysierten
Vernetzung des verwendeten Polycarbosilans nachgewiesen werden.
Aufgrund der erhaltenen Ergebnisse eignet sich die inverse Mikroemulsionmethode
zur Herstellung poröser polymerer bzw. keramischer Kompositstrukturen. Dabei
konnte durch die Variation der enthaltenen Komponenten sowie der
Synthesebedingungen auch die Modularität dieser Methode demonstriert werden.
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4.2 Poröse MPt-Silica/Kohlenstoff (M=Fe, Co, Ni) Nanokomposite
(exo Templatierung)
Im Folgenden wird eine neuartige Synthesestrategie für die Herstellung von
ferromagnetischen MPt-Nanopartikeln bzw. -strukturen (M = Fe, Co, Ni) vorgestellt
(Abb. 62). Dabei werden mesoporöse Kohlenstoff bzw. SiO2-Materialien als exo-
Template verwendet. Diese zeichnen sich durch definierte Porensysteme mit hohen
spezifischen Oberflächen, enge Porenradienverteilungen im Bereich von 2-10 nm
und hoher Temperaturstabilität aus. Die Synthese der MPt-Nanopartikel erfolgt dabei
durch Infiltration äquimolarer Mengen geeigneter Metall- bzw. Platin-
Vorläuferverbindungen in die poröse Kohlenstoff- (CMK-3) oder Siliciumdioxidmatrix
(SBA-15). Die Komposite werden anschließend unter reduktiven bzw. inerten
Bedinungen bei 400-800 °C getempert, um die ferromagnetische geordnete MPt-
Phase zu erhalten. Die Ergebnisse der strukturellen bzw. magnetischen
Untersuchungen sowie katalytische Tests an ausgewählten MPt-Systemen sind in
Abschnitt 4.2.1 zusammengestellt.
Abb. 62: Synthesestrategien zur Herstellung von magnetischen MPt-Kompositstrukturen durch
Verwendung mesoskopisch geordneter Template.
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Anhand dieser Ergebnisse wird in weiterführenden Studien der Einfluss des
Porenradius bzw. der Porengeometrie auf die Phasenbildung der intermetallischen
FePt Nanopartikel sowie der resultierenden, magnetischen Eigenschaften in porösen
hexagonalen MCM-41 bzw. kubischen MCM-48 Materialien analysiert (Abschnitt
4.2.2).
Zusätzlich sollen geordnete mesostrukturierte FePt Materialien durch Nanocasting
der hexagonalen (SBA-15) bzw. kubischen Matrix (KIT-6) hergestellt werden. Dabei
soll der Einfluss der Beladung auf die Ordnung bzw. Adsorptionseigenschaften der
porösen SiO2-Matrix bzw. der resultierenden FePt-Replicastrukturen erforscht
werden (Abschnitt 4.2.3).
4.2.1 Synthese von porösen MPt-SBA-15/CMK-3 Kompositen (M=Fe, Co,
Ni)
Die Synthese der MPt-Nanokomposite erfolgte durch Infiltration äquimolarer Mengen
geeigneter Metallsalzlösungen (wässrig oder in Chloroform) in die hexagonal
geordneten SBA-15- bzw. CMK-3-Template (Abb. 63). Dabei wurden die geordneten
MPt-Phasen einerseits mittels des schon aus früheren Untersuchungen bekannten
zweistufigen Thermolyseprozesses bei 400 °C bzw. 600-800 °C hergestellt. (Abb. 63:
Indirekte Thermolyse) In weiterführenden Untersuchungen wurden die Komposite in
der einstufigen Thermolyse direkt bei 600-800 °C in einem konventionellen bzw. IR-
Röhrenofen getempert (Abb. 63: Direkte Thermolyse). Der Vorteil des IR-Ofens liegt
in den höheren Heizraten begründet, wodurch die Reaktionszeit und die daraus
resultierenden Partikelaggregationsprozesse reduziert werden. NiPt haltige
Komposite wurden aufgrund der geringeren fcc/fct Phasenumwandlungstemperatur
des Volumenmaterials von 669 °C (n(Ni):n(Pt)=1:1) im Vergleich zu FePt (1300 °C)
bzw. CoPt (820 °C) nur bis zu 600 °C getempert.[128-130] Nachfolgend sind die
Ergebnisse der strukturellen, magnetischen bzw. katalytischen Untersuchungen für
die MPt-CMK-3/SBA-15 Nanokomposite zusammengestellt.
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Abb. 63: Schematische Synthesestrategie für die Herstellung von MPt-Nanopartikeln durch die
Infiltration wässriger bzw. Chloroform-Precursorlösungen in die Poren des geordneten mesoporösen
Siliciumdioxids SBA-15 (oberer Pfad) bzw. Kohlenstoffs CMK-3 (unterer Pfad) und anschließender
Thermolyse in einem ein- (direkte Thermolyse) bzw. zweistufigen (indirekte Thermolyse) bei 400-
800 °C in einem konventionellen bzw. Röhrenofen unter reduktiven bzw. inerten Bedingungen.
Struktur MPt: Weitwinkelröntgenpulverdiffraktometrie / TEM Messungen
Die Abhängigkeit der Kristallinität bzw. der Phasenumwandlung der MPt-
Verbindungen von den Synthesebedingungen wurde mithilfe der
Röntgenpulverdiffraktometrie untersucht (Tabelle 28, Abb. 64). Anhand der
Diffraktogramme ist ersichtlich, dass die resultierende Kristallitgröße stark von der
Infiltrationsroute, den chemischen und physikalischen Eigenschaften der
verwendeten mesoporösen Matrix, der Art der intermetallischen MPt-Phase und den
Thermolysebedingungen abhängig ist. Weiterhin lässt sich erkennen, dass die
Kristallitgröße der aus wässriger Lösung hergestellten Partikel deutlich größer ist als
die aus der organischen Chloroformlösung erhaltenen intermetallischen Systeme.
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Tabelle 28: Kristallitgrößen und Phasenstruktur der intermetallischen MPt-Nanopartikel in den
mesopösen CMK-3- bzw. SBA-15-Templaten in Abhängigkeit von den Thermolysebedingungen.
d [nm]a)/ Intermetallische Phaseb)
System FePt CoPt















































































d [nm]a)/ Intermetallische Phaseb)
System NiPt
Thermolyse Indirekt Direkt









































a) Kristallitgrößenbestimmung anhand (111) Reflex mit Scherrer Gleichung b) fcc: kubisch
flächenzentriert (ungeordnete Legierung), fct: tetragonal flächenzentriert (geordnete intermetallische
Verbindung); mix: multiple Nickel bzw. Platinphasenb
Zusätzlich ist die Porenstruktur bzw. –konnektivität der mesoporösen Matrix
entscheidend für die Partikelgröße, da im CMK-3 mit einer offenen Mesoporosität
deutlich größere Partikel von bis zu 47 nm im Vergleich zu deutlich kleineren MPt
Partikeln in den SBA-15-Matrizes resultieren. Ein weiterer wesentlicher Einflussfaktor
für die Partikelbildung bzw. -nukleation ist die Hydrophobizität der mesoporösen




Abb. 64: Röntgenpulverdiffraktogramme der FePt-CMK-3 und FePt-SBA-15 Komposite mithilfe der
indirekten Thermolyse (A-C) bei 400 °C; 800 °C im IR-Ofen unter Argon bzw. H2 Atmosphäre (B-
Ar/H2) und bei 750 °C (C) und der direkten Thermolyse bei 800 °C (IR-Ofen) für das FePt-CMK-3
bzw. 750 °C für das FePt-SBA-15.
Daher wurden Wasserphysisorptionsuntersuchungen der unbeladenen SBA-15- bzw.
CMK-3-Matrix durchgeführt (Abb. 65). Anhand des deutlich kleineren spezifischen
Porenvolumens für das CMK-3 in der H2O-Physisorption im Vergleich zur N2-
Physisorption von 80 % kann von einer eher hydrophoben Oberfläche ausgegangen
werden.[221, 222] Im Unterschied dazu stimmen die spezifischen Porenvolumina des
hydrophileren SBA-15 von 1,21 cm3/g (H2O-Physisorption) bzw. 1,30 cm3/g (N2-
Physisorption) annähernd überein. Aufgrund der deutlich höheren Polarität der
wässrigen Lösung im Vergleich zu der organischen Chloroformlösung können die
resultierenden Kristallitgrößen von bis zu 47 nm der MPt-Nanopartikel hergestellt aus
wässriger Lösung in der CMK-3 Matrix erklärt werden, da eine Nukleation außerhalb
der Porenstruktur erfolgt. Dagegen stimmen die Kristallitgrößen der wässrig
hergestellten MPt Nanopartikel mit dem Porendurchmesser der hydrophileren SBA-
15-Matrix von 7,6 nm besser überein. Anhand dieser Ergebnisse wird die weitere
Diskussion auf die Synthese von MPt Nanopartikeln aus wässriger bzw. organischer
Lösung in die SBA-15- bzw. CMK-3-Matrix fokussiert.
















































































































Abb. 65: Wasserdampfphysisorptionsuntersuchungen der unbeladenen mesoporösen SBA-15- (A)
bzw. CMK-3-Strukturen.
Abb. 66: TEM-Abbildungen des bei 400 °C (A, B) bzw. 800 °C IR (C, D) unter Wasserstoff
getemperten FePt-CMK-3 (CHCl3)-Komposits sowie des bei 750 °C getemperten FePt-SBA-15-
Komposits (C, D).


















Die Ergebnisse der Röntgenpulverdiffraktometrie wurden durch TEM-
Untersuchungen ausgewählter FePt- bzw. CoPt-Komposite verifiziert und sind in in
den Abbildungen 66 und 67 zusammengestellt. Dabei ist erkennbar, dass die
Nanopartikel gut dispergiert in der CMK-3- bzw. SBA-15-Matrix vorliegen. Allerdings
ist für die CoPt-(Abb. 67) bzw. FePt-CMK-3 Komposite (Abb. 66, C, D), die bei
800 °C im IR-Ofen getempert worden sind, eine bimodale Größenverteilung von 2-
3 nm bzw. 8 nm nachweisbar. Im Unterschied zu den bei 400 °C hergestellten FePt-
Partikeln (Abb. 66, A, B) muss eine Wechselwirkung mit der Kohlenstoffmatrix bei
der Phasentransformation in die fct Phase angenommen werden, die im
nachfolgenden Abschnitt diskutiert wird. Dagegen zeigen die aus wässriger Lösung
in der SBA-15-Matrix synthetisierten fct-FePt-Nanopartikel eine geringere
Polydispersität (Abb. 66, E, F).
Abb. 67: TEM-Abbildungen des bei 800 °C im IR-Ofen getemperten CoPt-CMK-3 Komposits.
Die Phasenumwandlung in die geordnete fct-Phase bzw. die Krstiallitgrößen sind
zusätzlich von dem jeweiligen intermetallischen MPt-System bzw. von den
Thermolysebedingungen abhängig.
Allgemein nimmt die Kristallitgröße der FePt- bzw. CoPt-Nanopartikel bei der
indirekten Thermolyse im zweiten Temperungsschritt bei 750-800 °C zu. Die
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Phasenumwandlung für das FePt-System ist nach der Reduktion bei 750 °C bzw.
800 °C im IR-Ofen abgeschlossen und ist für die FePt-CMK-3 bzw. FePt-SBA-15-
Komposite in Abbildung 64 dargestellt. Diese Ergebnisse stimmen mit denen früherer
Untersuchungen zu dem FePt-System in SBA-15 überein.[167]. Die fct-Phase kann
auch für die bei 750 °C in CMK-3 (CHCl3) hergestellten CoPt-Nanopartikel
nachgewiesen werden. Allerdings resultiert für die SBA-15 templatierten Komposite
unter gleichen Reaktionsbedingungen eine platinreiche CoPt3-Phase. Dies kann
durch eine Phasenseparation von Platin und Cobalt während der Thermolyse bei
400 °C in eine kristalline fcc-CoPt3 bzw. röntgenamorphe Co-Phase erklärt werden.
Eine entsprechende Separation in eine kristalline Nickel- bzw. NiPt3-Phase wurde
auch für NiPt-SBA-15-Komposite beobachtet mit Kristallitgrößen im Bereich von 8,2-
10,4 nm. Dagegen sind Kohlenstoffgeträgerte NiPt-Nanopartikel nach der reduktiven
Thermolyse bei 600 °C röntgenamorph.
Im Rahmen dieser Untersuchungen wurde außerdem der Einfluss der
Reaktionsdauer auf die Struktur bzw. Größe der intermetallischen Nanopartikel
analysiert. Dabei wurde ein Infrarot-Ofen mit einer signifikant höheren Aufreizrate
verwendet. Für das FePt-System resultierte nach der Reduktion bei 800 °C
Kristallitgrößen von 7,9 nm (CMK-3, CHCl3) bzw. 8,3 nm (SBA-15) Diese sind mit
den Kristallitgrößen der Komposite, die im konventionellen Ofen getempert wurden,
vergleichbar (9,6 nm und 10,6 nm). Allerdings ist die Phasenumwandlung für das
FePt-SBA-15-System nach der IR-Ofenbehandlung bei 800 °C noch nicht
abgeschlossen, da nur geringe Intensitäten der für die fct-Phase charakteristischen
(001)- bzw. (110)-Reflexe sowie eine geringere Verschiebung des (111)-Reflexes
nachweisbar ist (Abb. 64). Im Vergleich zum FePt-System nimmt die Kristallitgöße
des CoPt-CMK-3-Komposits durch IR-Ofenbehandlung von 11 nm (750 °C) auf 8 nm
(800 °C IR) ab, wohingegen für das CoPt-SBA-15 eine deutliche Zunahme von
16,2 nm (750 °C) auf 29,8 nm (800 °C IR) nachweisbar ist.
Um den Einfluss der Reaktionsatmosphäre auf die MPt Struktur bzw. Kristalitgröße
zu untersuchen, wurde die Thermolyse des FePt-CMK-3-Komposits bei 800 °C im
IR-Ofen unter Argonatmosphäre exemplarisch untersucht. Dabei ist erkennbar, dass
die resultierende FePt-Kristallitgröße mit 2 nm deutlich geringer ist als unter
reduktiven Bedingungen mit 7,8 nm.
In weiterführenden Untersuchungen wurden einstufige Thermolyseprozesse bei
800 °C im IR-Ofen für MPt-CMK-3 bzw. 750 °C im konventionellem Ofen für MPt-
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SBA-15-Komposite durchgeführt (Abb. 63). Die unterschiedlichen
Reaktionsbedingungen wurden entsprechend der unvollständigen
Phasenumwandlung für das FePt-SBA-15-System im IR-Ofen bei 800 °C bzw. der
Partikelaggregationsprozesse bei 750 °C in der offenen CMK-3 Mesostruktur für die
zweistufige Thermolyse gewählt. Die resultierenden Kristallitgrößen der FePt-
Nanopartikel sind mit 7,3 nm (CMK-3) bzw. 7,5 nm (SBA-15) kleiner als im
zweistufigen Prozess mit 9,6 nm bzw. 10,6 nm. Dennoch ist die
Phasentransformation in die geordnete intermetallische Verbindung in beiden
mesoporösen Templaten abgeschlossen. Für das CoPt-CMK-3-Komposit resultieren
ebenfalls deutlich kleinere Kristallite mit 5,4 nm. Allerdings ist die
Phasentransformation im Unterschied zu der FePt-Phase nicht abgeschlossen.
Dagegen resultiert für das CoPt-SBA-15 eine vollständig geordnete fct-Legierung
und eine Kristallitgröße von 10,2 nm.
Struktur der mesoporösen Matrix: Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktometrie/ N2-
Physisorption























1102 872 797 810 381 684 722 536 495 508 519
dPore a)
[nm]
3,2 3,2 3,2 - - - 7,6 7,6 7,0 6,7 6,7
V
[cm3/g]
0,89 0,69 0,64 0,74 0,34 0,74 1,30 0,99 0,92 0,92 0,91
a
[nm]b)
9,8 9,8 9,6 - - - 12,1 12,1 11,9 11,9 11,9
a) Bestimmung des Porendurchmessers mittels BJH-Theorie (Adsorptionsast) für CMK-3- bzw.
Desorptionsast für SBA-15-Strukturen b) Berechnung der Gitterkonstanten anhand der (100) Reflexe
für hexagonale Systeme in der Röntgenkleinwinkelbeugung.
Die mesoskopische Ordnung bzw. Porosität der unbeladenen Kohlenstoff bzw. SiO2-
Template bzw. der entsprechenden FePt-Komposite wurden mithilfe von
Stickstoffphysisorptionsmessungen (Tabelle 29, Abb. 68) und der
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Röntgenpulverdiffraktometrie im Kleinwinkelbereich (Tabelle 29, Abb. 69) untersucht.
Dabei zeigen die mithilfe der zweistufigen Thermolyse hergestellten FePt-CMK-3-
bzw. FePt-SBA-15-Komposite geordnete Porenstrukturen mit Gitterkonstanten von
12,2 nm bzw 9,8 nm und Porengrößen von 7,6 nm und 3,2 nm, die denen der
unbeladenen Materialien entsprechen. Entsprechend des Massenanteils der FePt-
Nanopartikel nimmt die spezifische Oberfläche der CMK-3- bzw. SBA-15-Komposite
auf 76 % bzw. 80 % im Vergleich zu den reinen Adsorbentien ab. Allerdings kann
keine mesoskopische Ordnung für die bei 750-800 °C unter Wasserstoffatmosphäre
getemperten FePt-CMK-3-Strukturen nachgewiesen werden. Dies lässt sich mit dem
Fehlen des für hexagonale Systeme charakteristischen (100)-Reflexes (Abb. 69, C-
H2, D) bzw. mit der breiten Porenradienverteilung begründen(Abb. 68, C-H2, D).
Abb. 68: N2-Physisorptionsisothermen bzw. Porenradienverteilungen des unbeladenen CMK-3 (oben,
A) bzw SBA-15 (unten, A) bzw. der FePt-CMK-3 (oben) bzw. FePt-SBA-15 Komposite (unten)
getempert bei 400 °C (B), 800 °C IR unter Argon (C-Ar) oder Wasserstoff (C-H2) bzw. 750 °C (D).
























































Dieses Resultat kann auf die katalytische Hydrierung der Kohlenstoffmatrix in
Gegenwart der FePt-Nanopartikel zurückgeführt werden, da in der unkatalysierten
Thermolyse unter gleichen Bedingungen die CMK-3-Struktur erhalten bleibt. Anhand
der Adsorptionsuntersuchungen wird jedoch ersichtlich, dass die spezifische
Oberfläche bzw. das Porenvolumen der im IR-Ofen getemperten FePt-CMK-3-
Komposite aufgrund der geringeren Reaktionszeit deutlich weniger abnimmt als im
konventionellen Ofen bei 750 °C. Im Unterschied zu dem bei 800 °C unter reduktiven
Bedingungen (IR) getemperten FePt-CMK-3 bleibt die mesoskopische Ordnung bzw.
Porenstruktur des unter Argon pyrolysierten Komposits erhalten. Dieses Resultat
stimmt auch mit den ermittelten, deutlich kleineren Kristallitgrößen von 2-3 nm des
unter Argon getemperten Komposits überein. Die Struktur der SBA-15-Matrix bleibt
im Vergleich zu der CMK-3-Matrix auch nach der Reduktion bei 750-800 °C im H2-
Strom erhalten. Allerdings nehmen die Gitterkonstanten bzw. Porendurchmesser
infolge von Sinterprozessen der porösen Matrix ab.
Abb. 69: Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktogramme des unbeladenen CMK-3 (oben, A) bzw SBA-15
(unten, A) bzw. der FePt-CMK-3-(oben) bzw. FePt-SBA-15-Komposite (unten) getempert bei 400 °C
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Magnetische Untersuchungen der MPt-Komposite
Isotherme Hysteresekurven bei Raumtemperatur der FePt- bzw. CoPt-Komposite
sind in Abbildung 70 bzw. 71 dargestellt und die entsprechenden Koerzitivfeldstärken
sind in Tabelle 30 zusammengefasst. Dabei sind die magnetischen Eigenschaften
stark vom entsprechenden intermetallischen System, der verwendeten mesoporösen
Matrix sowie den gewählten Thermolysebedingungen abhängig. Beispielsweise
bedingt der Kristallinitätsgrad bzw. die Phasenstruktur der FePt-Komposite die
jeweiligen Koerzitivfeldstärken. Intermetallische FePt-Kohlenstoff- bzw. SiO2-
Komposite, die bei 400 °C reduziert wurden, weisen nur geringe Koerzitivfeldstärken
entsprechend der röntgenamorphen bzw. ungeordneten fcc-Phase von 0,08 kOe
bzw. 0,11 kOe auf. Dagegen zeigen die bei 750 °C bzw. 800 °C (IR) getemperten
FePt-CMK-3-Strukturen sehr hohe Koerzitivfeldstärken von bis zu 25,53 kOe
(indirekte Thermolyse) bzw. 28,35 kOe (direkte Thermolyse) gemäß der erhaltenen
geordneten kubisch flächenzentrierten Phase. Die Abnahme der Magnetisierung im
Bereich des Nullfeldes kann durch die mithilfe der TEM-Methode ermittelten
bimodalen Partikelgrößenverteilung der FePt-Nanopartikel in der Kohlenstoffmatrix
bzw. einer unvollständigen Phasenumwandlung erklärt werden, wodurch
unterschiedliche Remanenzen bzw. Koerzitivitäten resultieren.[223] Im Vergleich zu
den unter reduktiven Bedingungen hergestellten FePt-Nanopartikeln ist die
Koerizitivfeldstärke der unter Argon getemperten Kolloide mit 0,62 kOe deutlich
kleiner, was durch deutlich geringere Kristallitgrößen erklärt werden kann. Allerdings
ist die Koerzitivfeldstärke deutlich größer als die der bei 400 °C unter H2 getemperten
Komposite. Dieses Ergebnis deutet auf eine partielle Phasenumwandlung hin, da die
Anisotropiekonstante bzw. die Koerzitivität bei der Bildung der geordneten fct-Phase
zunimmt.[141]


















CMK-3a) 0.08 0.62 23.94 25.53 28.35 0.07 0.70 1.26 1.39











CMK-3a) 0.02 0.01 0 0.03
SBA-15b) 0.08 0.27 0.28 0.16
Herstellung der Komposite durch Infiltration von a) Chloroform bzw. b) wässriger Precursorlösungen in
die geordneten mesoporösen CMK-3- bzw. SBA-15-Template
Abb. 70: Isotherme Magnetisierungs- /Entmagnetisierungskurven der FePt-CMK-3- (oben) und FePt-
SBA-15-Komposite (unten) reduziert bei 800 °C IR (A) bzw. 750 °C (B) mittels indirekter Thermolyse
und bei 800 °C IR für CMK-3 (C) bzw. 750 °C (C) für SBA-15-Komposite (direkte Thermolyse).
Die Koerzitivfeldstärke der in SBA-15 hergestellten FePt-Nanopartikel ist im
Vergleich zu den kohlenstoffbasierten Materialien deutlich geringer, wobei eine
größere Differenz in der indirekten Thermolyse resultiert. Dagegen zeigt das in der
direkten Thermolyse bei 750 °C hergestellte FePt-SBA-15-Material mit 15,60 kOe
eine deultich größere Koerzitivität im Vergleich zu denen in der indirekten



































Komposite. Im Unterschied dazu weisen die Koerzitivfeldstärken der bereits in
früheren Arbeiten beschriebenen Synthese von FePt-Nanopartikel
(Mehrfachinfiltration in SBA-15) deutlich geringere Werte von bis zu 0,28 kOe
auf.[167]
Abb. 71: Isotherme Magnetisierungs- /Entmagnetisierungskurven der CoPt-CMK-3- (oben) und CoPt-
SBA-15-Komposite (unten) reduziert bei 800 °C IR (A) bzw. 750 °C (B) mittels indirekter Thermolyse
und bei 800 °C IR für CMK-3 (C) bzw. 750 °C (C) für SBA-15-Komposite (direkte Thermolyse).
Die magnetischen Eigenschaften der CoPt-Komposite unterscheiden sich signifikant
von denen der vergleichbaren FePt-Systeme, obwohl die Anisotropiekonstanten
vergleichbar sind.[171] Beispielsweise resultieren für die bei 800 °C im Infrarot-Ofen
reduzierten CoPt-CMK-3 Komposite mit 0,7 kOe (indirekte Thermolyse) bzw.
1,39 kOe (direkte Thermolyse) deutlich geringere Koerzitivfeldstärken als bei den
entsprechenden FePt-Materialien mit 23,94 kOe bzw. 28,35 kOe. Zusätzlich ist bei
den CoPt-Systemen eine im Vergleich zum FePt-System stärker ausgeprägte
Abnahme der Magnetisierung im Bereich des Nullfeldes bzw. eine Verschiebung der
Hysteresekurven entlang des magnetischen Feldes nachweisbar. Die Schulter in
dem M-H Graphen deutet auf eine Partikelgrößenverteilung entsprechend der TEM-





































zweite (antiferro)magnetische Spezies zurückgeführt werden.[223, 224] Die geringen
Koerzitivitäten der bei 750 °C bzw. 800 °C hergestellten CoPt-SBA-15-Komposite
(indirekte Thermolyse) belegen schwach ferromagnetisches Verhalten, unabhängig
von der verwendeten Ofentechnik. Anhand dieser Ergebnisse ist von der Bildung
einer weichmagnetischen CoPt3-Phase in der SiO2-Matrix auszugehen, die bereits in
der Röntgenpulverdiffraktometrie nachgewiesen werden konnte (Tabelle 28).
Dagegen zeigt das in der direkten Thermolyse bei 750 °C synthetisierte CoPt-SBA-
15-Komposit deutlich größere Koerzitivfeldstärken von 2,07 kOe, die auf die Bildung
der hartmagnetischen fct-CoPt-Phase gemäß der Röntgenpulverdaten zurückgeführt
werden kann.
Die NiPt-Komposite zeigen einen nur schwachen Ferromagnetismus mit
Koerzitivfeldstärken von bis zu 0,06 kOe für CMK-3- bzw. 0,26 kOe für SBA-15-
Strukturen. Diese Eigenschaften können mit der Bildung der weichmagnetischen,
platinreichen NiPt-Phase für SBA-15-Komposite bzw. der röntgenamorphen NiPt-
Strukturen in CMK-3 erklärt werden. Allerdings ist ein direkter Vergleich zu den FePt-
bzw. CoPt-Systemen aufgrund der geringeren Beladung bzw. der geringeren
Reduktionstemperaturen nur bedingt möglich.
Katalytische Aktivität von FePt-SBA-15-Kompositen in der Gasphasenhydrierung
Die katalytische Aktivität, Selektivität bzw. Stabilität der fcc bzw. fct-FePt-SBA-15-
Komposite wurde in der katalytischen Acetylenhydrierung in Gegenwart von Ethylen
untersucht (Abb. 72). Hierfür wurden FePt-Komposite mit einem Massenanteil von
jeweils 1 Gew% gemäß der obigen Syntheseroute durch Infiltration wässriger














Abb. 72: FePt-SBA-15 katalysierte Acetylenhydrierung.
Sowohl die ungeordnete Legierung als auch die intermetallische Verbindung sind in
der Hydrierungsreaktion aktiv, wobei die fcc-Phase entsprechend der höheren
Acetylen- bzw. Wasserstoffumsätze im ersten bzw. zweiten Temperaturzyklus im
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Vergleich zur fct-Phase aktiver ist (Abb. 73). Allerdings nimmt die katalytische
Aktivität der fcc-FePt-Phase im dritten bzw. vierten Zyklus im Vergleich zum ersten
bzw. zweiten Zyklus ab, wohingegen die Aktivität der intermetallischen Verbindung
über den betrachteten Zeitraum konstant bleibt.
Abb. 73: Acetylen- bzw. Wasserstoffumsatz als Funktion der Reaktionszeit in der Hydrierung eines
Acetylen/Ethylen-Gemisches für fcc- bzw. fct-FePt-SBA-15-Kompositkatalysatoren in einem
kontinuierlichen Festbettreaktor in Temperaturzyklen von 40-100 °C (10 K Schritte) bei zwei
unterschiedlichen Wasserstoffkonzentration von 3,4 Vol% (Zustand A) bzw. 2,1 vol% (Zustand B).
Die fcc- bzw. fct-Phase zeigt eine unterschiedliche Selektivität in der Hydrierung
aufgrund der signifikant verschiedenen Ausbeuten an Ethlyen im ersten bzw. dritten
Katalysezyklus unter gleichen Bedingungen (Abb. 74). Dabei entsprechen die
Messkurven des gebildeten bzw. verbrauchten Ethlyens, wobei positive Werte infolge
der Bildung von Ethylen durch selektive Acetylenhydrierung erhalten werden.
Dagegen resultieren negative Ausbeuten aus der gleichzeitigen Hydrierung von
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Acetylen und Ethylen. Anhand der Messkurven ist ersichtlich, dass die geordnete
FePt-Phase trotz eines Ethylenüberschuss die Hydrierung des Acetylens in dem
Temperaturbereich von 40-100 °C selektiv katalysiert, wohingegen die ungeordnete
Phase eine vollständige Hydrierung zum Ethan begünstigt. Eine mögliche Ursache
für die deutlich höhere Selektivität liegt in der geordneten Fe-Pt Schichtabfolge
entlang der kristallographischen c-Richtung für die intermetallische Verbindung
begründet, wodurch die für Hydrierungen notwendige  Komplexbildung determiniert
ist. Vergleichbare Ergebnisse konnten von Armbrüster et al. für das intermetallische
Pd-Ga System nachgewiesen werden.[225, 226] Die Selektivität der fct-Phase bleibt
auch nach einer Reaktionsdauer von 50 h erhalten, während die Aktivität der fcc-
Phase bereits deutlich abgenommen hat.
Entsprechend dieser katalytischen Ergebnisse ist davon auszugehen, dass das fct-
FePt Komposit im Vergleich zur fcc-FePt-SBA-15 Struktur ein geeignetes
Katalysatorsystem für die Selektivhydrierung von Acetylen darstellt. Allerdings ist
anzumerken, dass etablierte Testsysteme (Pd/ZnO) eine deutlich höhere Aktivität
bzw. Stabilität unter den gewählten Versuchsbedingungen aufweisen.
Abb. 74: Ethylenausbeute in Abhängigkeit von der Temperatur im (A) ersten bzw. (B) dritten
Temperaturzyklus in der Acetylen/Ethylen-Hydrierung für fcc- bzw. fct-FePt-SBA-15-
Kompositkatalysatoren in einem kontinuierlichen Festbettreaktor mit einer Gaszusammensetzung von







































4.2.2 Poröse FePt-M41S-Komposite: Variation Porendurchmesser und –
geometrie
In weiterführenden Untersuchungen wurden FePt-Nanopartikel in den kleinerporigen
hexagonalen MCM-41- bzw. kubischen MCM-48-Silicamaterialien hergestellt
(Abb. 75). Dabei wurde für das MCM-41 der Porendurchmesser durch Zugabe des
Schwellungsreagenz variiert. Die Precursorsysteme bzw. Synthesebedingungen
wurden entsprechend der optimierten FePt-SBA-15-Systeme gewählt.
Abb. 75: Schematische Synthesestrategie zur Herstellung von FePt-Nanopartikeln in mesoporös
geordneten, hexagonalen bzw. kubischen (MCM-41(T)) Silicamatrizes.
Die Struktur bzw. Größe der resultierenden Partikel wurde anhand der
Röntgenpulverdiffraktometrie untersucht (Tabelle 31, Abb. 76). Dabei nimmt die
FePt-Kristallitgröße während der Phasenumwandlung bei 750-800 °C in
Abhängigkeit von der Reaktionsdauer zu. Allerdings resultieren für die FePt-MCM-
41-Komposite deutlich größere Kristallitgrößen von 8,8 nm nach der Reduktion bei
750 °C als die vergleichbaren FePt-MCM-41T- bzw. FePt-MCM-48-Materialien mit
5,5 nm bzw. 6,1 nm. Dieses Ergebnis deutet auf stärkere Partikelaggregationseffekte
in der MCM-41-Matrix hin.
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Tabelle 31: Kristallitgrößen und Phasenstrukturen der intermetallischen FePt-Nanopartikel (in




d [nm]a)/ Intermetallische Phaseb)
400 800IR 750
MCM-41 5,8 (fcc) 7,4 (fct, Fe) 8,8 (fct, Fe)
MCM-41T 2,8 (fcc) 5,0 (fct) 5,5 (fct, Fe)
MCM-48 2,7 (fcc) 5,0 (fct) 6,1 (fct)
a) Kristallitgrößenbestimmung anhand (111) Reflex mit Scherrer Gleichung b) fcc: kubisch
flächenzentriert (ungeordnete Legierung), fct: tetragonal flächenzentriert (geordnete intermetallische
Verbindung)
Abb. 76: Röntgenpulverdiffraktograme der FePt-MCM-41- (oben) bzw. FePt-MCM-48-Komposite
reduziert bei 400 °C (A) und 750 °C (C) im konventionellem Ofen bzw. bei 800 °C im IR-Ofen (B).
Repräsentative TEM-Abbildungen der FePt-MCM-41T- bzw. FePt-MCM-48-
Komposite nach der Reduktion bei 750 °C sind in Abbildung 77 zusammengestellt
und zeigen die hohe Dispersion der FePt-Nanopartikel in der hexagonalen
(Abb. 77 A, B) bzw. kubischen Matrix (Abb. 77 C, D). Dabei stimmt die Kristallitgröße
der analysierten Nanopartikel mit denen aus der Scherrer-Gleichung berechneten
Werten überein.
















































































































Abb. 77: TEM-Abbildungen der bei 750 °C reduktiv behandelten fct-FePt-Komposite in der
hexagonalen MCM-41T- (A, B) bzw. kubischen MCM-48-Matrix (C, D).
Die thermische Stabilität der hexagonalen bzw. kubischen Matrizes während der
reduktiven Behandlung bei 400-750 °C wurde mithilfe der
Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktometrie bzw. Stickstoffphysisorptionsmessungen
untersucht (Abb. 78, Tabelle 32). Die spezifische Oberfläche bzw. das Porenvolumen
der Komposite nimmt nach der Reduktion bei 400 °C infolge der FePt-Beladung auf
etwa 75-79 Gew% ab, gemäß des Massenanteil der unporösen intermetallischen
Spezies. Nach der Thermolyse bei 750 °C nimmt der spezifische Porendurchmesser
bzw. das Porenvolumen des FePt-MCM-48-Komposits deutlich auf 1,7 nm bzw.
0,24 cm3/g ab im Vergleich zum unbeladenen Material mit 2,2 nm bzw. 0,49 cm3/g.
Diese Sintereffekte sind jedoch auch zeitabhängig, da für eine kürzere
Reaktionsdauer im IR-Ofen bei 800 °C eine geringere Abnahme auf 1,8 nm bzw.
0,30 cm3/g resultiert. Allerdings zeigen die hexagonalen Komposite eine höhere
Temperaturstabilität, da die Gitterkonstanten bzw. spezifischen Oberflächen /
Porenvolumina während der Thermolyse bei 750-800 °C im Vergleich zu den
kubischen Systemen weniger stark abnehmen. Die mithilfe der Pulverdiffraktometrie
für die fcc-FePt-Phase bestimmten Kristallitgrößen von 2,8 nm (FePt-MCM-41T) bzw.
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2,7 nm (FePt-MCM-41T) stimmen annähernd mit den ermittelten Porenradien nach
der Reduktion bei 400 °C von 3,2 nm bzw. 2,2 nm überein. Allerdings korrelieren die
die Größen der geordneten fct-Partikel nur bedingt mit der Porengröße.






400 800 IR 750
MCM-41
Sg [m2/g] 1000 801 781 756
V [cm3/g] 0,82 0,63 0,62 0,54
dPore [nm] 2,8 2,5 2,5 2,4
a [nm]a) 4,68 4,43 4,32 4,25
dWand [nm]b) 1,88 1,93 1,82 1,85
MCM-41T
Sg [m2/g] 1031 796 775 742
V [cm3/g] 0,96 0,73 0,69 0,64
dPore [nm] 3,2 3,2 3,1 3,0
a [nm]a) 5,2 5,2 5,1 5,0
dWand [nm]b) 2,0 2,0 2,0 2,0
MCM-48
Sg [m2/g] 862 681 604 545
V [cm3/g] 0,49 0,38 0,30 0,24
d [nm] 2,2 2,0 1,8 1,7
a [nm]a) 8,19 8,06 7,66 7,56
dWand [nm]c) 3,75 3,61 3,38 3,30
a) Berechnung der Gitterkonstante anhand des (100) bzw. (211) Reflexes für hexagonale bzw.
kubische Systeme in der Röntgenkleinwinkelbeugung b) Bestimmung der Porenwanddicke für
hexagonale Systeme als Differenz zwischen Gitterkonstante und Porendurchmesser c) Berechnung
der Porenwanddicke gemäß Ravikovitch et al. für Ia3d symmetrische Systeme[227, 228].
Die Ergebnisse der SQUID-Untersuchungen belegen die Resultate der
Röntgenpulverdiffraktometrie, da kleine Raumtemperaturkoerzitivitäten von 0,12 kOe
für die weichmagnetischen FePt-Phasen nach der Reduktion bei 400 °C resultieren
(Abb. 79, Tabelle 33). Dagegen weisen die bei 750-800 °C getemperten,
intermetallischen fct Phasen deutlich höhere Koerzitivfeldstärken von bis zu 8,60 kOe
auf, wodurch die Phasentransformation verifiziert wird. Allerdings sind signifikante
Unterschiede der magnetischen Eigenschaften zwischen kubischen und
hexagonalen Matrizes für die fct-Phasen erkennbar.
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Abb. 78: N2-Physisorptionsisothermen bzw. Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktogramme der
unbeladenen MCM-41T- (links, A) bzw. MCM-48-Materialien (rechts A) bzw. der FePt Komposite
reduziert bei400 °C (B), 800 °C IR (C) bzw. 750 °C (D).
Für die MCM-41T-Matrix resultieren vergleichbare Koerzitivfeldstärken nach der
Temperung im IR- bzw. regulären Röhrenofen von 5,51 kOe bzw. 5,57 kOe,
wohingegen sich für die MCM-48-Strukturen deutliche Unterschiede von 3,83 kOe
bzw. 8,80 kOe ergeben. Weiterhin kann für die fct-FePt-MCM-48-Komposite eine
Abnahme der Magnetisierung im Bereich des externen Nullfeldes infolge der schon
besprochenen Partikelgrößenverteilung nachgewiesen werden. Entsprechend der
vergleichbaren FePt-Kristallitgrößen für MCM-41T- bzw. MCM-48-Komposite ist von
einem signifikanten Einfluss der M41S-Symmetrie auf die Bildung der
intermetallischen fct-Phase bzw. der magnetischen Eigenschaften auszugehen.
Die in der kleinerporigen MCM-41-Matrix hergestellten intermetallischen fct-
Nanopartikel zeigen deutlich kleinere Koerzitivfeldstärken von 1,87 kOe bzw.
2,21 kOe im Vergleich zu den größerporigen fct-FePt-MCM-41T-Kompositen mit
5,51 kOe bzw. 5,57 kOe. Dieses Ergebnis kann durch die Bildung einer zusätzlichen,
kristallinen Eisenphase mit einer geringeren Anisotropie bzw. Koerzitivität erklärt
werden (Abb. 76). Die Bildung dieser Eisenphase erklärt auch die Abnahme des Fe-
Gehalts in der intermetallischen Phase.


























































































400 0,10 0,10 0,12
800IR 1,87 5,51 3,83
750 2,21 5,57 8,60
Abb. 79: Isotherme Magnetisierungs- /Entmagnetisierungskurven der FePt-MCM-41T- (oben) und





































4.2.3 Poröse FePt-SBA-15/KIT-6 Komposite: Variation Beladung
Anhand der bisherigen Ergebnisse für die templatbasierte Synthese von FePt-
Nanostrukturen wurde die Beladung der intermetallischen Phase innerhalb der
hexagonalen SBA-15 bzw. der kubischen KIT-6 Matrix variiert, um die Morphologie
der Partikel entsprechend des exo-Templats gezielt zu steuern. Anschließend wurde
die SiO2 Matrix durch Zugabe von Natriumhydroxidlösung entfernt (Abb. 80).
Abb. 80: Schematische Synthesestrategie zur Herstellung von geordneten intermetallischen FePt
Nanostrukturen durch Nanocasting von SBA-15 (oben) bzw. KIT-6 (unten).
Anhand der Röntgenpulverdiffraktogramme (Abb. 81) kann nachgewiesen werden,
dass nach der zweiten bzw. vierten Infiltration und anschließender Reduktion bei
400 °C die ungeordnete kubische fcc-FePt-Phase mit Kristallitgrößen im Bereich von
10 nm (Tabelle 34) resultiert. Nach der Thermolyse im IR-Ofen bei 800 °C kann
anhand der zusätzlichen (001) bzw. (110) Reflexe sowie der Verschiebung des
intensitätsstärksten (111) Reflexes die geordnete fct-FePt-Phase in der SBA-15 bzw.
KIT-6-Struktur nachgewiesen werden (w(fct-FePt)=80 gew%). Die Kristallitgröße
nimmt auf 15,2 nm für das FePt-SBA-15 bzw. 19,0 nm für das FePt-KIT-6 Komposit
zu. Nach der Entfernung der mesoporösen SiO2-Template bleiben die fct-FePt-
Phasen entsprechend der Pulverdiffraktogramme erhalten, wobei die Kristallitgrößen
für das SBA-15 leicht auf 18,9 nm ansteigen bzw. mit 18,7 nm für KIT-6 konstant
bleiben. Mithilfe von EDX-Untersuchungen kann nach der NaOH-Behandlung kein
Silicium mehr nachgewiesen werden.
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Abb. 81: Röntgenpulverdiffraktogramme der FePt-SBA-15- (oben) bzw. der FePt-KIT-6-Komposite
(unten) nach der zwei- (A) bzw. viermaligen Infiltration (B) und anschließenden Reduktion bei 400 °C,
der nachfolgenden H2-Behandlung bei 800 °C im IR-Ofen (C) bzw. abschließenden SiO2-Entfernung
(D).
Tabelle 34: FePt-Kristallitgrößen bzw. Phasen, Adsorptionseigenschaften / Ordnung des
mesoporösen Templats bzw. magnetische Eigenschaften der unbeladenen Matrix bzw. der FePt-SBA-





















- 0 - - 722,3 1,30 7,6 12,1 n.d.
400 2 10,2 fcc 249,7 0,47 7,6 12,1 n.d.
400 4 10,0 fcc 149,9 0,29 7,2 12,1 0,60
800 4 15,2 fct 127,5 0,23 7,2 11,9 11,53
+NaOHb) 4 18,9 fct 4,1 <0,01 - - 2,41/1,34
KIT-6
- 0 - - 584,2 1,20 7,6 24,02 n.d.
400 2 10,3 fcc 218,5 0,47 7,6 24,02 n.d.
400 4 10,0 fcc 128,5 0,28 7,6 24,02 0,63
800 4 19,0 fct 89,4 0,21 7,4 24,02 0,87
+NaOHb) 4 18,7 fct <1 <0,01 - - 1,51/1,01
a) Anzahl der Infiltrationen b) nach Entfernung der SiO2-Matrix durch NaOH-Zugabe


















































































































Abb. 82: TEM-Abbildungen der in SBA-15 synthetisierten FePt-Replicastrukturen.
Mithilfe der Transmissionselektronenmikroskopie konnte nach der Entfernung des
SBA-15-Templats eine periodische Anordnung von stabartigen FePt-Strukturen
nachgewiesen werden (Abb. 82 A), die der Porenstruktur der ursprünglichen
hexagonalen SiO2 Matrix entspricht. Im hochauflösenden Transmissionsmodus kann
die polykristalline Struktur der FePt-Nanostäbe aus elongierten Kristalliten
nachgewiesen werden. Aufgrund dieses anisotropen Wachstums kann auch die
höhere Kristallitgröße der FePt-Nanopartikel von 15,2 nm (FePt-SBA-15) im
Vergleich zum Porendurchmesser von 7,2 nm erklärt werden. Die ermittelten
Netztebenenabstände von 2,23 Ǻ, 1,96 Ǻ bzw. 1,89 Ǻ stimmen mit den




Die Ordnung bzw. die Struktur der porösen SiO2-Matrix bleibt während der
Infiltrations- bzw. Reduktionsschritte erhalten, wie anhand der N2-
Physisorptionsisothermen bzw. Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktogramme in den
Abbildungen 83 und 84 deutlich wird. Dabei nehmen die spezifischen Oberflächen
und Porenvolumina der FePt-SBA-15- (bzw. KIT-6-) Komposite auf 34 % (bzw. 37 %)
nach der zweiten bzw. 22 % (bzw. 23 %) nach der vierten Infiltration bezogen auf die
unbeladenen porösen SiO2-Materialien ab. Dieser Rückgang ist durch den
zunehmenden Massenanteil der unporösen intermetallischen FePt-Phase in den
Kompositen begründet. Durch die Reduktion bei 800 °C nehmen die spezifische
Oberfläche bzw. das Porenvolumina der FePt-SBA-15- bzw. FePt-KIT-6-Materialien
infolge der bereits in den Abschnitten 4.2.1 bzw. 4.2.2 beschriebenen Sintereffekte
geringfügig ab.
Abb. 83: N2-Physisorptionsisothermen bzw. BJH-Porenradienverteilungen für unbeladene SBA-15-
(oben) bzw. KIT-6-Materialien (unten) sowie für FePt-Komposite nach zwei- (B) bzw. vierfacher
Infiltration (B) und anschließender Reduktion bei 400 °C.





















































Die Ordnung der beladenen mesoporösen Materialien bleibt aufgrund gleich-
bleibender (100) bzw. (211) Netzebenenabstände für SBA-15 bzw. KIT-6 erhalten
(Abb. 84). Allerdings nimmt das Untergrundsignal im Bereich von 0,5-0,8 ° (2) mit
steigender Beladung bzw. anschließender Reduktion infolge von Streuprozessen an
den elektronendichtereichen FePt Nanostrukturen zu. Nach der Entfernung der
Silicamatrix resultieren deutlich geringere spezifische Oberflächen von 4 m2/g für die
intermetallischen Partikel. Weiterhin kann keine geordnete Porenstruktur für die FePt
Materialien entsprechend der fehlenden (100) bzw. (211) Reflexe detektiert werden
(Abb. 84), obwohl eine Replicastruktur im TEM nachgewiesen werden konnte. Eine
mögliche Ursache hierfür kann die Überlagerung der Beugungsintensität durch die
hohe Partikelstreuung sein. Weiterhin kann durch die unvollständige Füllung der
Poren infolge von Blockungseffekten während der Mehrfachinfiltrationen die
Symmetrie der resultierenden Replicastruktur herabgesetzt werden.
Abb. 84: Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktogramme für unbeladene SBA-15- (oben) bzw. KIT-6-
Materialien (unten) sowie für FePt Komposite nach zwei- (B) bzw. vierfacher Infiltration (B) und
anschließender Reduktion bei 400 °C bzw. 800 °C (D) sowie der FePt Phasen nach der NaOH-
Behandlung (E).























































Anhand der isothermen Magnetisierungskurven bei Raumtemperatur (Abb. 85) bzw.
der entsprechenden Koerzitivfeldstärken (Tabelle 34) der FePt-Nanokomposite bzw.
-Replicastrukturen lässt sich feststellen, dass die magnetischen Eigenschaften
enorm von der reduktiven Behandlung bzw. vom verwendeten mesoporösen Templat
abhängig sind. Beispielsweise nimmt die Koerzitivfeldstärke der FePt-Nanopartikel in
der hexagonalen SBA-15 Matrix durch die Reduktion bei 800 °C im IR-Ofen von
0,60 kOe auf 11,53 kOe zu. Dieses Ergebnis kann durch die Bildung der
hartmagnetischen fct-Phase gemäß der Röntgenpulverdiffraktometrie erklärt werden.
Dagegen resultiert für das kubische Komposit (KIT-6) trotz Bildung der fct-Phase
keine signifikante Zunahme der Koerzitivität.
Abb. 85: Isotherme Magnetisierungs-/Entmagnetisierungskurven für FePt-SBA-15- (oben) bzw. KIT-6-
Komposite (unten) reduziert bei 400 °C (A) bzw. 800 °C IR (B) und der entsprechenden
Replicastrukturen (C).
Nach der Entfernung der diamagnetischen SiO2-Matrizes nimmt die
Sättigungsmagnetisierung infolge des höheren Massenanteils der ferromagnetischen
Legierung zu. Allerdings ist auch eine deutliche Reduktion der Koerzitivfeldstärke des
FePt-Replicas im Vergleich zu dem FePt-SBA-15-Komposit ersichtlich, wohingegen





































Nanopartikel auf vergleichbare Werte erhöht. Dieses Ergebnis lässt auf eine
unterschiedliche magnetische Interaktion der intermetallischen Partikel mit der
hexagonalen bzw. kubischen Matrix bei vergleichbaren Beladungen bzw. Phasen/
Kristallitgrößen schließen. Die schon in früheren Abschnitten diskutierte
Hystereseform der Magnetisierungskurven der herausgelösten FePt-Nanostrukturen
(Abb. 85 C) deutet auf unterschiedliche Partikelgrößen der ferromagnetischen
Legierung hin, die auch mit den Ergebnissen der Pulverdiffraktometrie bzw.
Elektronenmiskroskopie übereinstimmen. Zusätzlich kommt es für beide FePt-
Replicasysteme zur Verschiebung der Magnetisierungskurve entlang des äußeren
Feldes wodurch jeweils unterschiedliche Koerzitivfeldstärken von 2,41 kOe und
1,34 kOe (SBA-15) bzw. 1,51 kOe und 1,01 kOe (KIT-6) resultieren. Dies kann auf
eine Austauschwechselwirkung zwischen zwei ferromagnetischen Phasen
zurückgeführt werden, die durch eine direkte Kopplung der intermetallischen Stränge
(Abb. 82) untereinander bzw. durch die Bildung einer weichmagnetischen,
röntgenamorphen Phase verursacht werden könnte.
4.2.4 Schlussfolgerungen zu MPt-Kompositen
Intermetallische MPt-Nanopartikel (M=Fe, Co, Ni) konnten erfolgreich in geordneten
mesoporösen Materialien hergestellt werden. Dabei konnte eine starke Abhängigkeit
der Partikelgrößen sowie der magnetischen Eigenschaften von der Syntheseroute
nachgewisen werden. So wichen die Kristallitgrößen wässrig hergestellter MPt-
Kohlenstoffkomposite enorm von der Porengröße ab, wohingegen für die
hydrophileren SiO2-Systeme eine gute Übereinstimmung gezeigt werden konnte.
Dagegen resultierte für organische Lösungen eine bessere Verteilung der MPt-
Nanopartikel in den mesoporösen Kohlenstoffkompositen. Die Phasenumwandlung
der MPt-Systeme konnte durch die Thermolysebedingungen gezielt gesteuert
werden und wurde mithilfe der Röntgenpulverdiffraktometrie analysiert. Weiterhin
konnte eine starke Abhängigkeit der magnetischen Eigenschaften der
intermetallischen Nanopartikel vom jeweiligen MPt-System sowie den mesoporösen
Templaten nachgewiesen werden. So zeigten die bei 400 °C reduzierten Komposite
vorrangig superparamagnetisches Verhalten mit geringen Koerzitivfeldstärken infolge
Bildung der ungeordneten Legierung. Nach der Reduktion bei höheren Temperaturen
resultierte für die FePt-Systeme eine deutliche Zunahme der Koerzitivfeldstärken auf
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bis zu 28,35 kOe durch die Bildung der geordneten intermetallischen fct-Verbindung.
Anhand der Ergebnisse von Stickstoffphysisorptionsmessungen sowie der
Röntgenpulverdiffraktometrie ging die mesoskopische Ordnung der CMK-3-Template
durch die Bildung der fct-MPt-Phasen verloren. Dagegen blieb die Porenstruktur des
SBA-15 erhalten. Die magnetischen Eigenschaften der CoPt- bzw. NiPt-Komposite
unterschieden sich aufgrund der deutlich geringeren Koerzitivfeldstärken
grundlegend von denen der FePt-Systeme. Die Abhängigkeit der katalytischen
Aktivität bzw. Selektivität von der Phase der intermetallischen Verbindung konnte in
der selektiven Hydrierung von Acethylen in Gegenwart in Ethylen nachgewiesen
werden. Dabei wies die geordnete fct-FePt-Phase eine deutlich höhere Selektivität
für die Bildung von Ethylen auf als die ungeordnete fcc-Legierung. Weiterhin wurde
auch der Einfluss der Porengröße bzw. -geometrie des verwendeten, mesoporösen
SiO2-Templats auf die Bildung bzw. die magnetischen Eigenschaften der FePt-
Nanopartikel untersucht. Dabei konnte eine deutliche Abhängigkeit der Porenstruktur
der mesoporösen Silicamaterialien auf die Raumtemperaturkoerzitivfeldstärke
nachgewiesen werden. Außerdem konnte auch der Einfluss der Beladung bzw. der
Reduktionsbedingungen auf die strukturellen bzw. magnetischen Eigenschaften der
MPt Systeme gezeigt werden. Hierbei konnten auch intermetallische
Replicastrukturen durch die Entfernung der SiO2-Matrix hergestellt werden.
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4.3 Hochporöse Kohlenstoffmaterialien durch Chlorierung von
Siliciumcarbidkeramiken
4.3.1 Synthese geordneter mesoporöser SiC-/CDC-Materialien
Ein weiteres Ziel dieser Arbeit war die Herstellung von hochporösen
Kohlenstoffmaterialien durch die Chlorierung von mesostrukturierten
Siliciumcarbidkeramiken.[229] Dabei wurde die von Krawiec et al. entwickelte OM-
SiC-Nanocastingroute als Grundlage verwendet, wobei im ersten Syntheseschritt das
kommerziell erhältliche, präkeramische Polycarbosilan PCS-800 durch eine
nasschemische Infiltration (wet infiltration) in die Poren des geordneten mesoporösen
SBA-15 (Abb. 86, Schritt 1) infiltriert wird (Methode A, B).[8, 9] Danach wird das
Komposit bei 800-1300 °C pyrolysiert und anschließend die SBA-15 Matrix durch
eine HF-Wäsche entfernt (Abb. 86, Schritt 2).
Abb. 86: Schematische Syntheseroute von mesoskopisch strukturierten CDC-Materialien durch
Chlorierung von geordenten mesoporösen OM-SiC-3 bzw. SiC-5-(DVB)-Keramiken.
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In weiterführenden Untersuchungen wurde das bereits in Kapitel 4.1 beschriebene,
flüssige Polycarbosilan SMP-10 (Methode C) bzw. Gemische dieses Polycarbosilans
und dem Kreuzvernetzer (DVB, Methode D) als SiC-Vorstufen verwendet und mithilfe
der incipient wetness Methode und anschließender Vakuumbehandlung in das SBA-
15 eingebracht. Dabei wird der Kreuzvernetzeranteil entsprechend Abschnitt 4.1.3 im
Bereich von 5-20 Vol% variiert. Anhand der in Methode A bzw. B. optimierten OM-
SiC Thermolysebedingungen werden die Komposite pyrolysiert und anschließend mit
HF gewaschen. Abschließend erfolgt die selektive Extraktion des Siliciums aus der
porösen nichtoxidischen SiC-Keramik durch einen Chlorierungsprozess, wobei die
Reaktionstemperatur im Bereich von 500-1000 °C bzw. -dauer von 0,5 h-3 h variiert
wird (Abb. 86, Schritt 3).
CMK-3 analoge mesoporöse CDC-Materialien (CDC-3)
Die resultierenden SiC- bzw. CDC-Materialien wurden mithilfe der Physisorption bzw.
der Röntgenpulverdiffraktometrie untersucht (Abb. 87, Tabelle 35). Dabei weisen die
aus PCS 800 synthetisierten SiC-Keramiken (Methode A bzw. B) eine geordnete
Porenstruktur bzw. eine für mesoporöse Materialien charakteristische Typ-IV-
Isotherme mit einer engen Porenradienverteilung auf, die mit denen für geordnete
stabartige Kohlenstoff-(CMK-3) bzw. SiC-Replicastrukturen (OM-SiC-3)
übereinstimmen.[6, 8]
Die spezifische Oberfläche bzw. die Gitterkonstante der SiC-Keramiken nimmt mit
steigender Pyrolysetemperatur von 1073 m2/g bzw. 10,6 nm (SiC-3-800) auf
685 m2/g bzw. 9,6 nm ab, was auf Sintereffekte bei höheren Pyrolysetemperaturen
zurückzuführen ist.[9, 75]
Nach der Chlorierung ist eine deutliche Zunahme der spezifischen Oberflächen
infolge der Si-Entfernung auf bis zu 2865 m2/g nachweisbar, wobei der Typ-IV-
Isothermenverlauf im Vergleich zur Keramik erhalten bleibt. Dabei nimmt die
spezifische Oberfläche bzw. Wasserstoffspeicherkapazität (1 bar, 77 K) für die SiC-
3-Komposite mit steigender Chlorierungstemperatur von 1748 m2/g bzw. 1,71 Gew%
(SiC-3-1300-500) auf 2700 m2/g bzw. 2,32 Gew% bei konstanter Pyrolysetemperatur
bzw. Chlorierungsdauer zu. Eine kürzere Reaktionsdauer von 1 h im konventionellen
Röhrenofen führt zu einer geringfügigen Reduktion der spezifischen Oberfläche von
2827 m2/g auf 2712 m2/g. Allerdings nimmt die Wasserstoffspeicherkapazität von
2,17 Gew% auf 2,58 Gew% deutlich zu.
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2680 0,63 1,68 1,96 7,7
800-850 2865 0,65 1,81 2,07 7,2
800-1000 2827 0,67 1,74 2,17 7,2





2290 0,50 1,49 1,63 7,5
1000-1000 2573 0,61 1,67 2,42 7,3





1748 0,34 1,21 1,71 -
1300-700 2550 0,47 1,88 2,35 -
1300-1000 2700 0,53 1,98 2,32 -
CDC-1000-1000g)
SiC 3
1578 0,56 0,80 2,39 -
CDC-1300-1000g) 1470 0,67 0,76 2,06 -
a) CDC-3-XXX-YYY; XXX: Pyrolysetemperatur; YYY: Chlorierungstemperatur B: Chlorierung 1 h; IR:
Chlorierung im IR-Ofen b) CDC-3: bestimmt im Bereich p/p0=0,05-0,2 c) Mikroporenvolumen (d<2 nm)
mit NLDFT-Methode (Äquilibrierungsmodell) für Schlitz/Zylinderporen für N2 bei 77 K d)
Gesamtporenvolumen bei p/p0=0,98 e) Volumetrische H2-Kapazität bei 77 K und 1 bar f) CDC
Gitterkonstante a berechnet aus (100) Reflex für hexagonale Systeme g) Synthese durch Pyrolyse und
anschließende Chlorierung von SMP-10 ohne SBA-15-Templat.
Im Gegensatz dazu nimmt die spezifische Oberfläche bzw. auch die H2-
Speicherkapazität nach der Temperung im IR-Ofen bei 1000 °C für 30 min deutlich
ab. Dieses Ergebnis kann anhand der deutlich geringeren Reaktionsdauer infolge der
höheren Heizrampen von 180 K/min im IR-Ofen im Unterschied zu 5 K/min im
herkömmlichen Ofen erklärt werden. Allgemein resultieren für die in der SBA-15
Matrix synthetisierten SiC- bzw. CDC-3-Materialien deutlich höhere spezifische
Oberflächen bzw. Gesamtporenvolumina im Vergleich zu der Pyrolyse des reinen
Polycarbosilans bzw. Chlorierung der nichtoxidischen Keramik. Dabei ist erkennbar,
dass die spezifische Oberfläche der SiC-Keramik mit 3 m2/g deutlich niedriger ist als
für die SiC-3-Materialien von bis zu 1073 m2/g, wodurch die Effizienz der
Nanocastingstrategie zur Herstellung von porösen Keramiken belegt wird. Nach der
Chlorierung ist im Unterschied zu den mesoporösen CDC-3-Strukturen ein Typ-I-
Isothermenverlauf nachweisbar, der charakteristisch für mikroporöse Materialien ist.
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Abb. 87: N2-Adsorptionsisothermen bzw. Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktogramme der mittels
Nanocasting hergestellten bei 800-1300 °C pyrolysierten SiC-3-Keramiken bzw. CDC-3-Materialien
sowie entsprechender Referenzmaterialien (Mikro-CDC).
Dabei stimmen die berechneten Mikroporenvolumina von bis zu 0,67 cm3/g mit
denen der geordneten Kohlenstoffmaterialien überein. Die erheblich höheren
Gesamtporenvolumina der CDC-3-Materialien im Vergleich zu den mikroporösen
CDCs ergeben sich durch den deutlich höheren Mesoporenanteil. Diese Ergebnisse
gehen auch mithilfe der aus der DFT-Methode berechneten Porenradienverteilungen
konform, da für CDC-3-Materialien neben den Mikroporen (d<2 nm) auch eine
bimodale Mesoporenstruktur mit Durchmessern im Bereich von 3 bis 6 nm detektiert
wurde (Abb. 88). Allgemein resultiert für die vorgestellten CDC-3-Strukturen im
Vergleich zu den literaturbekannten CMK-Materialien ein höheres


































































Abb. 88: Porenradienverteilungen unterschiedlicher CDC-Materialien bestimmt mithilfe der NLDFT
Methode (Äquilibrierungsmodell) für Schlitz/Zylinderporen für N2 bei 77 K.
Die mesoskopische Ordnung der CDC-3 Kohlenstoffe ist stark von der
Pyrolysetemperatur abhängig, da nach der Chlorierung die entsprechenden Reflexe
nur für die bei 800 °C bzw. 1000 °C pyrolysierten Materialien im Diffraktogramm
nachweisbar sind. Allerdings nimmt die Gitterkonstante der chlorierten
Kohlenstoffmaterialien in Abhängigkeit von der Chlorierungstemperatur um ca. 28 %
(700 °C) bzw. 32 % (850 °C bzw. 1000 °C) verglichen mit den SiC-Replicastrukturen
ab. Diese temperaturabhängige Reduktion kann durch die selektive Si-Entfernung
bzw. die Aggregation der hochporösen Kohlenstoffstruktur bedingt sein. Im
Unterschied dazu resultieren für die im IR-Ofen chlorierten CDC-Materialien eine
deutlich geringere Abnahme der Gitterkonstante von 4 % (CDC-3-800-1000-IR) bzw.
11 % (CDC-3-1000-1000-IR) infolge der kürzeren Reaktionsdauer.
Die Ergebnisse der Pulverdiffraktometrie im Kleinwinkelbreich werden auch durch
TEM-Messungen verifiziert, da eine geordnete Porenstruktur der bei 1000 °C
pyrolysierten SiC- (Abb. 89 A, B) bzw. im Anschluss bei 1000 °C chlorierten CDC-
Materialien (Abb. 89 C, D) detektiert werden konnte. Dagegen resultiert keine
mesoskoskopische Ordnung des CDC-3-1300-1000 Materials (Abb. 89 E, F).





















Abb. 89: TEM-Abbildungen der bei 1000 °C pyrolysierten SiC-3-Keramik bzw. der entsprechenden
CDC-3-Kohlenstoffmaterialien.
Eine mögliche Ursache dieser fehlenden Ordnung kann in der Kristallisation des
Siliciumcarbids begründet liegen, da nach der Pyrolyse bei 1300 °C Reflexe der ß-
SiC-Phase nachgewiesen werden können (Abb. 90). Dagegen sind die bei 800 °C
bzw. 1000 °C pyrolysierten Keramiken röntgenamorph. Daher ist anzunehmen, dass




Abb. 90: Röntgenpulverdiffraktogramme der geordneten SiC-3-Keramiken pyrolysiert
bei 800-1300 °C.
Tubulare mesoporöse CDC-Materialien (CDC-5)
In weiterführenden Untersuchungen wurde anhand der optimierten CDC-3-
Synthesen das bereits in Abschnitt 4.1 genutzte SMP-10 (Abb. 86, Methode C) bzw.
SMP-10/DVB-Mischungen (Abb. 86, Methode D) als präkeramische Vorstufen
verwendet. Dabei wurde Dininylbenzol in den Volumenanteilen von 5-20 Vol% als
Kreuzvernetzer dem SMP-10 zugegeben. Im Gegensatz zur „wet infiltration“ der
PCS-800/n-Heptan-Lösung erfolgte das Einbringen des flüssigen SMP-10(/DVB)
über die incipient-wetness-Methode und anschließender Vakuumbehandlung. Die
Pyrolyse bzw. der abschließende Chlorierungsprozess wurde bei 1000 °C bzw. 700-
1000 °C durchgeführt.
Im Gegensatz zu den CMK-3-artigen SiC-Strukturen für das feste Polycarbosilan
PCS-800, resultiert für die Vorläuferverbindung SMP-10/DVB eine partiell tubulare
Porenstruktur (Abb. 86 C, D). Dies wird aufgrund der höheren Intensität des (110)
Reflexes im Vergleich zum (100) Reflex in den
Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktogrammen deutlich (Abb. 91), was auch bereits für
geordnete mesoporöse Kohlenstoff- (CMK-5) bzw. SiC-Strukturen (SiC-5)
beschrieben wurde.[5, 6]
Dabei nimmt die spezifische Oberfläche der SiC-5-Strukturen mit steigendem
Divinylbenzolanteil (10 Vol%) zunächst von 926 m2/g auf 565 m2/g ab (Tabelle 36).
Bei einer weiteren Erhöhung des DVB-Anteils ist jedoch ein deutlicher Anstieg auf
740 m2/g detektierbar.
Nach dem Chlorierungsprozess nimmt die Oberfläche sprunghaft auf bis zu
2834 m2/g bei einer Wasserstoffspeicherkapazität von 2,24 Gew% (77 K, 1 bar) zu.






















Allerdings kann kein direkter Zusammenhang zwischen der Chlorierungstemperatur
und der spezifischen Oberfläche bzw. dem Porenvolumen nachgewiesen werden.
Die ermittelten Mikroporenvolumina sind mit 0,48-0,58 cm3/g annähernd
gleichbleibend, wohingegen das Gesamtporenvolumen mit steigendem DVB Anteil
von 2,21 cm3/g auf 1,86 cm3/g abnimmt.




















2564 0,48 1,86 1,82 -
1000 2789 0,53 2,21 2,11 -
700-5
5 Gew% 609
2821 0,58 1,92 2,00 -
1000-5 2739 0,56 1,96 2,18 -
700-10
10 Gew% 565
2408 0,51 1,57 1,76 8,1
1000-10 2579 0,58 1,77 2,53 -
700-20
20 Gew% 740
2490 0,50 1,70 2,03 8,6
850-20 2834 0,56 1,96 2,24 8,6
1000-20 2716 0,57 1,86 2,18 8,5
a) CDC-5-XXX-YYY-Z; XXX: Pyrolysetemperatur; YYY: Chlorierungstemperatur Z: DVB-Volumenanteil
b) bestimmt im Bereich p/p0=0,05-0,2 c) Mikroporenvolumen (d<2 nm) mit NLDFT-Methode
(Äquilibriungsmodell) für Schlitz/Zylinderporen für N2 bei 77 K d) Gesamtporenvolumen bei p/p0=0,98 e)
Volumetrische H2-Kapazität bei 77 K und 1 bar f) CDC-Gitterkonstante a berechnet aus (100) Reflex
für hexagonale Systeme.
Anhand der Pulverdiffraktogramme im Kleinwinkelbereich ist erkennbar, dass die
mesoskopische Ordnung der CDC-5-Materialien mit zunehmenden
Dinvinylbenzolanteil zunimmt, da für DVB freie bzw. geringere Volumenanteile von 5-
Vol% keine Reflexe detektiert werden können, wohingegen für höhere
Volumenanteile von 10 bzw. 20 Vol % breite Reflexe im Bereich von 1,2 ° (2 )
nachweisbar sind (Abb. 91). Aufgrund der Reflexverschiebung in den
Diffraktogrammen der erhaltenen Kohlenstoffmaterialien im Vergleich zu den an der
geordneten-SiC Strukturen resultiert eine von der Konzentration des Kreuzvernetzers
abhängige Abnahme der Gitterkonstante um ca. 22 % (10 Vol%) bzw. 18 % (20
Vol%). Diese Schrumpfung ist im Unterschied zu den CDC-3-Materialien (ca. 70 %)
geringer.




Abb. 91: N2-Adsorptionsisothermen bzw. Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktogramme der mittels
Nanocasting hergestellten SiC-5-Keramiken bzw. CDC-5-Materialien mit unterschiedlichen
Volumenanteilen des DVB-Kreuzvernetzers.
Die mithilfe der Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktometrie ermittelte geordnete
Porenstruktur für die chlorierten Kohlenstoffmaterialien mit einem hohen
Divinylbenzolanteil (20 Vol%) wird auch durch TEM-Messungen belegt. Für die bei
850 °C (Abb. 92 A, B) bzw. 1000 °C (Abb. 92 C, D) chlorierten CDC-5-Kohlenstoffe
resultiert eine regelmäßige, mesoskopisch strukturierte Porenanordnung.







































































Abb. 92: TEM Abbildungen der bei 850 °C bzw. 1000 °C chlorierten CDC-5-Kohlenstoffmaterialien mit
einem DVB-Anteil von 20 Vol%.
Die thermische Stabilität der resultierenden CDC-3- bzw. CDC-5-
Kohlenstoffmaterialien wurde unter oxidativen Bedingungen mithilfe der
Differenzthermoanalyse mit angeschlossenem Massenspektrometer (TG/MS)
untersucht (Abb. 93). Dabei zeigen die porösen CDC-Strukturen eine vergleichbar
hohe Stabilität bis zu 450 °C. Danach erfolgt die quantitative Oxidation bis 640 °C,
wobei Kohlenstoff- bzw. CO2-Fragmente (m/z=12 bzw. 44) mittels der
angeschlossenen MS-Einheit detektiert werden. Allerdings können keine Alkan- bzw.
Wasserstofffragmente aufgrund des fehlenden Signals bei m/z=18 detektiert werden.
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Abb. 93: TG/MS Messungen der CDC-3- bzw. CDC-5-Materialien unter oxidativen Bedingungen.
Anwendung von CDC-Materialien in der Gasspeicherung
Geordnete Kohlenstoffmaterialien eignen sich aufgrund der mikro- bzw.
mesoporösen Porenstruktur als Adsorbentien in der Gasspeicherung. Hierbei stehen
besonders die Speicherung von gasförmigen Energieträgern wie Wasserstoff als
auch gasförmiger Kohlenwasserstoffe für mobile Anwendungen im Vordergrund. Im
Rahmen dieser Arbeit wurde die Hochdruckadsorption von Methan als
Hauptkomponente des Erdgases bzw. für vergleichende Zwecke die Butanadsorption
bei Normaldrücken an unterschiedlichen CDC-3-1000- bzw. CMK-3-Materialien
untersucht (Abb. 94). Anhand der CH4-Exzessisothermen in Abbildung 94 A ist
erkennbar, dass die geordneten mesoporösen CDC-Kohlenstoffmaterialien deutlich
höhere maximale Methanspeicherkapazitäten bei 100 bar von 0,191 g/g im Vergleich
zu dem CMK-3 Referenzmaterial mit 0,113 g/g aufweisen (Tabelle 37). Allerdings
resultieren auch unterschiedliche Speicherkapazitäten in Abhängigkeit von den
Chlorierungsbedingungen. So ist die Methanadsorption der bei 1000 °C chlorierten
CDC-Materialien deutlich höher als der bei 700 °C synthetisierte Kohlenstoff. Die





































CMK-3 bzw. des bei 700 °C chlorierten CDC-Materials erklärt werden, da
entsprechend theoretischer Überlegungen der Mikroporenanteil die CH4-
Speicherkapazität bedingt.[230, 231] Allerdings ist kein direkter Zusammenhang
zwischen der spezifischen Oberfläche bzw. dem Gesamtporenvolumen und der
Exzess-Kapazität nachweisbar. So resultieren für den im IR-Ofen hergestellten
Kohlenstoff trotz deutlich geringerer Oberfläche bzw. Porenvolumen eine
vergleichbare Speicherkapazität zu den im konventionellen Ofen chlorierten CDC-
Materialien. Im Vergleich zu den literaturbekannten, metallorganischen
Gerüstverbindungen Cu3(btc)2 (0,157 g/g, 75 bar) bzw. MIL-101 (0,142 g/g, 125 bar)
zeigen die präsentierten CDC-Kohlenstoffmaterialien deutlich höhere
Methanspeicherkapazitäten im Hochdruckbereich.[210]
Abb. 94: (A) Exzess Hochdruckmethanadsorptionsisothermen bzw. (B) n-
Butanadsorptionsisothermen für unterschiedliche CDC-3-1000- bzw. CMK-3-Kohlenstoffmaterialien
bei einer Messtemperatur von 25 °C.
In der Normaldruckbutanadsorption bei 25 °C ergeben sich analoge
Zusammenhänge im Vergleich zur gravimetrischen Hochdruckmethanadsorption
(Abb. 94 B). So weisen die CDC-Materialien mit bis zu 0,692 g/g deutlich höhere
Butanadsorptionskapazitäten im Vergleich zum mesoporösen CMK-3-



































































700 2232 0,49 1,58 10,52 0,611 10,75 0,173
1000 2653 0,62 1,77 11,91 0,692 11,89 0,191
1000IR 2292 0,56 1,54 11,38 0,661 11,74 0,188
CMK-3 1301 0,19 1,16 8,14 0,473 7,03 0,113
a) CDC-3-1000-YYY-Z; YYY: Chlorierungstemperatur IR: Chlrorierung im IR-Ofen b) bestimmt im
Bereich p/p0=0,05-0,2 c) Mikroporenvolumen (d<2 nm) mit NLDFT-Methode
(Äquilibrierungsmodell) für Schlitz/Zylinderporen für N2 bei 77 K d) Gesamtporenvolumen bei
p/p0=0,98 e) n-Butan-Adsorptionskapazität bei Volumenanteil Butan von 0,8 f)
Exzessisothermen mit maximaler Speicherkapazität bei 100 bar.
Weiterhin nimmt die Speicherkapazität der CDC-Kohlenstoffe mit zunehmender
Chlorierungstemperatur von 0,611 g/g bei 700 °C auf 0,692 g/g nach der
thermischen Halogenierungsreaktion bei 1000 °C zu. Eine Abnahme der
Reaktionszeit führt im Gegensatz zur Hochdruckmethanadsorption zu einer
Reduktion der Speicherkapazität auf 0,661 g/g, was auf die unterschiedlichen
Gesamtporenvolumina zurückgeführt werden kann. Eine Abhängigkeit von der
Porengröße ist hingegen unwahrscheinlich, da Stickstoffphysisorptions-
untersuchungen im Niederdruckbereich entsprechend eine vergleichbare
Porenradienverteilung (Abb. 88) ermittelt wurde. Allerdings muss auch die
Oberflächenpolarität der Kohlenstoffmaterialien für den Adorptionsprozess der
gasförmigen Alkane berücksichtigt werden. Anhand der
Wasserdampfphysisorptionsisothermen ist von einer vergleichbaren Hydrophobizität
auszugehen, da der Adsorptionsprozess an den CDC- bzw. CMK-3-Materialien bei
relativen Feuchten ab 0,6 erfolgt.
Abb. 95: Wasserdampfadsorptionsisothermen von CDC- bzw. CMK-3-Materialien.



















4.3.2 Poröse metallhaltige CDC-Komposite
Für die Verwendung der hochporösen CDC-Materialien als Katalysatorträger ist eine
möglichst hohe Dispersion der katalytisch aktiven Zentren in der Kohlenstoffmatrix
notwendig. Daher ist eine direkte Integration der aktiven Komponente schon während
der Bildung der nichtoxidischen SiC-Keramik bzw. der anschließenden Chlorierung
sinnvoll. Im Folgenden wurden erstmals Untersuchungen zur direkten Herstellung
von katalytisch funktionalisierten CDC-Kompositen durchgeführt, wobei auch die
Vielseitigkeit der Chlorierungsmethode zur Herstellung von porösen
Kohlenstoffmaterialien demonstriert werden sollte (Abb. 96).
Abb. 96: Schematische Synthesestrategie zur Herstellung von CeO2/Pt-CDC-Kompositen
Dabei wurden die mithilfe der in Abschnitt 4.1.3 mithilfe der inversen
Mikroemulsionsmethode hergestellten platinhaltigen CeO2-SiC-Komposite
(w(Pt)=0,7 %) als Modellsystem verwendet, wobei einheitliche
Chlorierungsbedingungen gewählt wurden.
Die resultierenden Kohlenstoffmaterialien weisen eine deutlich höhere Porosität im
Vergleich zu den entsprechenden SiC-Kompositen auf (Abb. 97). Dies kann auf die
Extraktion des Siliciums durch den Chlorierungsprozess zurückgeführt werden.
Dabei ist die spezifische Oberfläche bzw. die Porengröße der CDC-Komposite sehr
stark von den Pyrolysebedingungen abhängig (Tabelle 39). So nimmt die spezifische
Oberfläche der Kohlenstoffmaterialien mit steigender Pyrolysetemperatur zunächst
von 1051 m2/g bei 1200 °C auf 1406 m2/g bei 1350 °C zu. Eine weitere Erhöhung der

















1200-1000 251 1051 0,32 0,80 0,89
1350-1000
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1406 0,39 1,13 1,22
1350-1000IR 1565 0,45 1,23 1,39
1500-1000 129 1205 0,38 1,54 1,29
a) CePt-CDC-XXX-YYY Z; XXX: Pyrolysetemperatur; YYY: Chlorierungstemperatur Z: IR-Ofen b)
bestimmt im Bereich p/p0=0,05-0,2 c) Mikroporenvolumen (d<2 nm) mit NLDFT-Methode
(Äquilibriungsmodell) für Schlitz/Zylinderporen für N2 bei 77 K d) Gesamtporenvolumen bei p/p0=0,98 e)
Volumetrische H2-Kapazität bei 77 K und 1 bar
Die Porenstruktur der SiC-Komposite ist dabei stark von den Pyrolysetemperaturen
abhängig und wurde bereits in Abschnitt 4.1.3 diskutiert. Diese bleibt auch nach dem
Chlorierungsprozess aufgrund des vergleichbaren Isothermenverlaufs der SiC- bzw.
CDC-Komposite auch nach der Chlorierung erhalten (Abb. 97 A). So zeigen die bei
1200 °C bzw. 1350 °C pyrolysierten Materialien eine deutlich erkennbare
Mesoporenstruktur mit einer engen Porenradienverteilung (Abb. 97 B). Dagegen
resultieren für das bei 1500 °C pyrolysierte und anschließend chlorierte Material
deutlich größere Poren mit einer breiteren Größenverteilung. Dadurch ist auch das
deutlich größere Gesamtporenvolumen erklärbar. Allerdings kann kein direkter
Zusammenhang zwischen der Pyrolysetemperatur und dem Mikroporenvolumen
abgeleitet werden.
Zusätzlich wurde der Einfluss der Chlorierungsdauer auf die
Adsorptionseigenschaften der bei 1350 °C pyrolysierten Komposite untersucht. Dazu
wurde der schon in früheren Abschnitten beschriebene IR-Ofen verwendet, wodurch
die Reaktionsdauer infolge der höheren Heizraten deutlich abnimmt. Es ist
erkennbar, dass die spezifische Oberfläche bzw. das Porenvolumen der CDC-
Materialien im Vergleich zur Anwendung der konventionellen
Chlorierungsbedingungen deutlich zunimmt, wobei die Porenradienverteilung
identisch ist.
Die gemessenen Wasserstoffspeicherkapazitäten der CDC-Komposite zeigen eine
ähnliche Abhängigkeit von der Pyrolysetemperatur bzw. Chlorierungsdauer.
Allerdings sind die erhaltenen maximalen Speicherkapazitäten der CDC-Komposite
bei 1 bar mit 1,39 % geringer als bei den OM-CDC-Strukturen (Abschnitt 4.3.1).
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Abb. 97: (A) Adsorptionsisothermen bzw. (B) entsprechende Porenradienverteilungen (QSDFT-
Methode) der CDC-Komposite in Abhängigkeit von der Pyrolysetemperatur bzw.
Chlorierungsbedingungen.
Mithilfe der Rasterelektronenmikroskopie wurde die Kompositmorphologie des
vernetzten polymeren Polycarbosilans, der bei unterschiedlichen Temperaturen
pyrolysierten SiC-Keramiken bzw. der resultierenden CDC-Materialien untersucht
(Abb. 98). Anhand dieser Untersuchungen werden die Ergebnisse der
Stickstoffphysisorption belegt, da eine starke Abhängigkeit der SiC- bzw. CDC-
Kompositmorphologie von der Pyrolysetemperatur zu erkennen ist. Dabei resultiert
für die bei 1200 °C bzw. 1350 °C pyrolysierten Keramiken (Abb. 98 B, D) eine
vergleichbare SiC-Struktur, wohingegen die bei 1500 °C hergestellten Komposite
eine deutlich feinstrukturierte, aus annähernd monodispersen Kugeln bestehende
Morphologie aufweisen (Abb. 98 G). Diese unterschiedlichen Strukturierungen
bleiben auch für die Kohlenstoffkomposite nach dem Chlorierungsprozess erhalten.
Anhand der elektonenmikroskopischen Untersuchungen können auch die







































Abb. 98: Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der PCS-, SiC- bzw. CDC-Komposite in
Abhängigkeit von der Pyrolysetemperatur bzw. Chlorierungsbedingungen.
So können die scheinbar größeren Porenradien bzw. spezifischen Porenvolumina
der bei 1500 °C pyrolysierten und im Anschluss chlorierten Kohlenstoffmaterialien
infolge der interpartikulären Adsorption zwischen den CDC-Kugelstrukturen erklärt
werden.
Zusätzlich wurde die Verteilung des Siliciums, Cers und Platins in den polymeren
(Abb. 99 A), keramischen SiC- (Abb. 99 B) bzw. chlorierten CDC-Kompositen




Abb. 99: Ortsaufgelöste Rasterelektronenmikroskopie mit elementsensitivem Detektor zur
Untersuchung der Si-, Ce-, Pt-Verteilung in (A) polymeren (B) keramischen bzw. (C) chlorierten
Kompositen.
Dabei resultiert für die polymere bzw. keramische Struktur in Übereinstimmung mit
anderen Analysemethoden ein hoher Siliciumanteil, wohingegen nach dem
Chlorierungsprozess annähernd kein Silicium detektiert werden kann (Abb. 99, CePt-
CDC: Si). Dagegen kann Cer bzw. Platin auch in dem resultierenden CDC-
Kohlenstoffmaterial nachgewiesen werden. Weiterhin ist eine hohe Disperion sowie
geringe Partikelgrößen der katalytisch aktiven Übergangsmetallspezies nach der
Pyrolyse bzw. Chlorierung in der entsprechenden Siliciumcarbid- bzw.
Kohlenstoffmatrix ersichtlich. Dies kann auf die Vorvernetzung infolge der Pt-
katalysierten Hydrosilylierungsreaktion des verwendeten Polycarbosilans
zurückgeführt werden (Abschnitt 4.1).
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Der Kohlenstoffanteil bzw. die thermische Stabilität der CDC-Komposite wurde
mithilfe von DTA/TG-Untersuchungen an Luft untersucht (Abb. 100). Dabei nimmt die
Masse der Komposite in einem zweistufigen Prozess infolge der Oxidation des
Cerchlorids in einem Temperaturbereich von 50-200 °C bzw. der Verbrennung des
Kohlenstoffs oberhalb von 300 °C ab. Allerdings ist diese Abnahme von der
gewählten Pyrolysetemperatur abhängig, wobei der Restmassenanteil mit steigender
Pyrolysetemperatur von 20,7 % (1200 °C) auf 7,4 % (1500 °C) abnimmt (Tabelle 39).
Entsprechend theoretischer Überlegungen sollte ein Anteil von 15,8 % unter der
Annahme der Bildung von Cerdioxid und Platin resultieren. Die höhere Masse von
20,7 % der bei 1200 °C hergestellten Materialien kann durch den höheren
Kohlenstoffanteil infolge der Verkokung des Tensids bzw. den SiO2-Anteil erklärt
werden (Abschnitt 4.1). Dagegen deutet die geringere Masse von 7,4 % nach der
Pyrolyse bei 1500 °C auf eine partielle Sublimation der aktiven Cer- bzw. Platinphase
während des Pyrolyseprozesses hin. Die Restmassen der bei mittleren Pyrolyse-
temperaturen hergestellten Materialien zeigen jedoch eine bessere Übereinstimmung
mit dem theoretischen Wert.
Abb. 100: DTA/TG-Untersuchungen von CDC-Kompositen in Abhängigkeit von der
Pyrolysetemperatur /Chlorierungsbedingungen bzw. von reinen CDC-Materialien unter oxidativen
Bedingungen.
Anhand der Differenzthermoanalyse konnten Temperaturbereiche für die
Kohlenstoffoxidation bestimmt werden. Dabei ist eine Abnahme der Peak
Temperaturen im Vergleich zur unkatalysierten Kohlenstoffoxidation um bis 210 K




























zurückzuführen ist (Abschnitt 4.1.1). Allerdings hängt die katalytische Aktivität von
den Pyrolyse-/ Chlorierungsbedingungen ab, da die Kohlenstoffoxidation in ein- bzw.
zweistufigen Abbauprozessen erfolgt. Dabei erfolgt die Verbrennung des bei 1200 °C
pyrolysierten Materials in einem zweistufigen Prozess, wohingegen bei höheren
Pyrolysetemperaturen ein eher einstufiger Abbauprozess zu erkennen ist. Dies
deutet auf unterschiedliche Kohlenstoff-Katalysator Kontakte hin. Ein ähnlicher Effekt
ist auch für die kürzere Chlorierungsdauer im IR-Ofen nachweisbar.
Tabelle 39: Restmassenanteile bzw.Peak Temperaturen von CDC-Kompositen in Abhängigkeit von




1200-1000 1350-1000 1350-1000IR 1500-1000
TGRest [%]a) 20,7 14,7 13,6 7,4 <0,01
Tmin;DTA [°C] 378/487 489 433/511 426 588
a) Restmassenanteil nach der Oxidation bei 800 °C bzw. 700 °C für CDC Materialien bzw. Druckruß b)
Verbrennung von kommerziellem Druckruß als Referenzuntersuchung.
Die aus den DTA/TG-Untersuchungen resultierenden festen Rückstände wurden
mithilfe der Röntgenpulverdiffraktometrie untersucht (Abb. 101). Dabei können im
Unterschied zu den pyrolysierten SiC- bzw. chlorierten CDC-Kompositen die reine
kubische CeO2- und Platinphase detektiert werden. Die fehlenden Reflexe der
metallischen Spezies in den Kompositen kann auf den geringen Massenanteil in der
kristallinen SiC-Phase bzw. die schwach kristalline Cerchloridspezies in der
amorphen Kohlenstoffstruktur zurückgeführt werden.
Abb. 101: Röntgenpulverdiffraktogramme des oxidativ behandelten CeO2/Pt-CDC-Komposits sowie





























4.3.3 Schlussfolgerungen für die mesoporösen CDC-Materialien
Im Rahmen dieser Untersuchungen konnten hochporöse Kohlenstoffmaterialien
durch die Chlorieung von geordnetem mesoporösen Siliciumcarbid hergestellt
werden. Die resultierenden CDC-Strukturen wiesen dabei sehr hohe spezifische
Oberflächen von bis zu 2865 m2/g sowie Porenvolumina von 2,24 cm3/g auf. Diese
sind im Vergleich zu den synthetisierten mikroporösen Materialien sowie
bestehenden Literaturdaten deutlich höher und können auf die Verwendung von den
geordneten mesostrukturierten SiC-Keramiken zurückgeführt werden. Dabei konnte
anhand von N2-Physisorptionsmessungen im Niederdruckbereich neben den
Mikroporen auch ein hoher Mesoporenanteil nachgewiesen werden. In Abhängigkeit
von den Thermolysebedingungen resultieren mesoskopsich geordnete
Kohlenstoffstrukturen, die mithilfe der Röntgenkleinwinkelbeugung sowie der
Transmissionselektronenmikroskopie nachgewiesen wurde. Die Ordnung des CDC-
Materials ist weiterhin von dem verwendeten präkeramischen Polycarbosilan
abhängig, wobei stabartige bzw. tubulare SiC- bzw. CDC-Strukturen identifiziert
werden konnten. Mithilfe von TG/MS-Messungen konnte die hohe thermische
Stabilität der chlorierten Materialien demonstriert werden. Desweiteren konnte infolge
der vollständigen Verbrennung kein Silicium in den CDC-Strukturen nachgewiesen
werden. Aufgrund der hohen spezifischen Oberflächen bzw. Porenvolumina eignen
sich die Kohlenstoffmaterialien als Sorbentien. Hierbei wurden hohe volumetrische
Wasserstoffkapazitäten von 2,58 gew% (77 K: 1 bar) sowie sehr hohe n-
Butankapazitäten von 0,692 gButan/gCDC (25 °C: 0,8 Vol% Butan) erhalten. Weiterhin
konnten überaus hohe gravimetrische Methanspeicherkapazitäten von bis zu
0,191 gMethan/gCDC gemessen werden.
In weiterführenden Untersuchungen konnten auch poröse, platinhaltige CeO2-CDC-
Materialien durch die Chlorierung der entsprechenden Kompositkeramik hergestellt
werden. Hierbei sind die metalillischen Aktivkomponenten nanoskalig in der





Im Rahmen dieser Arbeit konnten mesoporöse Materialien erfolgreich mit
magnetischen bzw. katalytisch aktiven Nanopartikeln funktionalisiert werden. Hierbei
wurden zwei unterschiedliche Synthesestrategien verfolgt. Zum einen erfolgte eine
direkte Integration von katalytisch aktiven Cerdioxidnanopartikeln in eine poröse,
thermisch stabile SiC-Matrix.[212, 232] Hierbei wurde die inverse
Mikroemulsionsmethode erstmals verwendet, wobei die über ein Tensid stabilisierte
wässrige Phase nanoskalig dispergiert in der kontinuierlichen Ölphase vorliegt. Die
Größe dieses wässrigen, cersalzhaltigen Nanoreaktors konnte über den RW-Wert
(molares Wasser-Tensid-Verhältnis) im Bereich von 2,0-9,9 nm variiert werden. Die
Bildung der Cerhydroxidnanopartikel erfolgte durch Zugabe einer wässrigen
Ammoniaklösung, wobei eine optisch transparente Lösung resultierte. Anhand der
Ergebnisse der dynamischen Lichtstreuung konnten vergleichbare Mizellgrößen vor
bzw. nach der NH3 Zugabe mit einer engen Größenverteilungen nachgewiesen
werden. Für katalytische Untersuchungen wurden die Cerhydroxidpartikel aus dem
Mikroemulsionssystem ausgefällt und bei 100-600 °C calciniert.[213] Dabei konnte
eine größenabhängige Aktivität der Nanopartikel in der Rußverbrennung
nachgewiesen werden, wobei eine Herabsetzung der Rußverbrennungstemperatur
um bis zu 239 K nachgewiesen werden konnte. Allerdings nahm die katalytische
Aktivität infolge von Sinter- bzw. Partikelaggregationseffekten in weiteren Zyklen
deutlich ab. Daher wurde in weiteren Experimenten versucht, die katalytisch aktiven
CeO2-Nanopartikel durch Integration in eine temperaturstabile, poröse Matrix zu
stabilisieren.[212] Dabei erfolgte die Zugabe einer polymeren, präkeramischen SiC-
Vorläuferverbindung in die Ölphase der bereits beschriebenen CeO2-
Partikeldispersion. Nach der Entfernung der flüchtigen Komponenten wurden die
Keramiken bei 1200-1500 °C pyrolysiert. Dabei resultierten in Abhängigkeit von den
Pyrolysebedingungen poröse Materialien mit spezifischen Oberflächen von bis zu
240 m2/g, die nach der anschließenden oxidativen Entfernung des
Pyrolysekohlenstoffs auf maximal 132 m2/g abnahm. Weiterhin konnte eine Zunahme
der Kristallinität der SiC Matrix mit steigender Pyrolysetemperatur gezeigt werden.
Allerdings resultierten in Abhängigkeit von den Pyrolysebedingungen
Aggregationeffekte der nanoskaligen CeO2-Aktivkomponente. Weiterführende
Untersuchungen wurden daher auf eine kontrolliertere Vernetzung des
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Polycarbosilans durch Integration eines Vernetzungskatalysators fokussiert.[87]
Hierbei wurde zusätzlich Hexachloroplatinsäure als Hydrosilylierungskatalysator und
weitere Aktivkomponente in der Kompositkeramik in die wässrige Phase gegeben.
Dabei erfolgte in Abhängigkeit von der Pt-Konzentration eine sofortige Vernetzung
infolge der H2PtCl6-katalysierten Hydrosilylierung des allylgruppenhaltigen
Polycarbosilans. Die vernetzten Polymere wiesen dabei spezifische Oberflächen von
bis zu 896 m2/g auf. Weiterhin konnte durch Transmissionselektronenmikroskopie die
gute Dispersion der 2-3 nm großen CeO2-Nanopartikel in der polymeren Matrix
gezeigt werden. Zusätzlich konnte durch die Zugabe von Divinylbenzol als
Kreuvernetzungsagens die spezifische Oberfläche nochmals auf 992 m2/g ehöht
werden, wodurch auch die Modularität dieser einfachen Synthesestrategie deutlich
wird. Die Umwandlung in die keramischen Komposite erfolgte in analoger Weise zu
den platinfreien CeO2-SiC-Systemen. Hierbei konnte der endo-Templat-Effekt des
verwendeten Tensids während des Pyrolyseprozesses demonstriert werden, da bei
einer Entfernung des Tensids in der polymeren Vorstufe die resultierende Keramik
mit bis zu 26 m2/g deutlich unporöser ist, als bei tensidhaltigen Systemen mit bis zu
423 m2/g. Allerdings werden infolge der Synthesestrategie bzw. der hohen
spezifischen Oberflächen die Bildung von Siliciumoxycarbidstrukturen gebildet.
In einer zweiten Synthesestrategie wurden intermetallische MPt-Systeme (M=Fe, Co,
Ni) durch Infiltration geeigneter Vorläuferverbindungen und anschließender
Thermolyse in geordneten mesoporösen SiO2- bzw. Kohlenstoffmaterialien
synthetisiert. Es konnte eine starke Abhängigkeit der MPt-Partikelgrößen von der
Polarität der verwendeten Salzlösungen sowie der Oberflächenpolarität der
verwendeten mesoporösen Template festgestellt werden. Dabei ergaben sich die
besten Resultate bei der Infiltration von organischen Lösungen in hydrophobe CMK-
3-Template, wohingegen sich für hydrophilere SiO2-Template wässrige Salzlösungen
eigneten. Die Phasenbildung in Abhängigkeit von den Thermolysebedingungen
wurde mithilfe der Röntgenpulverdiffraktometrie untersucht. Dabei wurden nach der
Reduktion bei 400 °C ungeordnete fcc-MPt-Legierungen mit superparamagnetischen
Eigenschaften erhalten. Dagegen resultierte für FePt-Systeme nach der Reduktion
bei 750 °C bis 800 °C eine deutliche Zunahme der Raumtemperaturkoerzitivitäten
auf bis zu 28,35 kOe (FePt@CMK-3) bzw. 15,60 kOe (FePt@SBA-15) infolge der
Bildung der intermetallischen fct-FePt Verbindung. Diese Koerzitivfeldstärken sind im
Vergleich zu früheren Untersuchungen (0,28 kOe) bzw. Literaturangaben deutlich
Zusammenfassung
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größer.[13, 167] Weiterhin wurde auch der Einfluss der Porengröße bzw. –geometrie
von porösen Silicatemplaten auf die strukturellen sowie magnetischen Eigenschaften
von FePt-Nanopartikeln untersucht. Dabei konnte eine starke Abhängigkeit der
Raumtemperaturkoerzivität von der Porenstruktur sowie den jeweiligen
Reduktionsbedingungen nachgewiesen werden. Der Massenanteil der FePt-Phase in
Abhängigkeit von der Porenstruktur bedingt ebenfalls die magnetischen
Eigenschaften. So zeigen FePt-Nanostrukturen in der hexagonalen SBA-15-Matrix
mit 11,53 kOe deutlich höhere Koerzitivfeldstärken als im kubischen KIT-6-Templat
mit 0,87 kOe trotz vergleichbarer fct-Phasen bzw. Kristallitgrößen. Weiterhin konnte
erstmals eine deutlich höhere Selektivität der geordneten fct-FePt-Phase in der
partiellen Ethin-Hydrierung im Vergleich zur ungeordneten fcc-Legierung
nachgewiesen werden.
Ein weiterer Aspekt dieser Arbeit war die Synthese hochporöser CDC-
Kohlenstoffmaterialien durch die Chlorierung nichtoxidischer SiC-Keramiken.[229]
Hierbei wurde das Silicium der mesoskopisch geordneten SiC-Strukturen durch
Umsetzung mit Chlor bei unterschiedlichen Thermolysebedingungen extrahiert. Die
resultierenden CDC-Materialien wiesen neben sehr hohen spezifischen Oberflächen
von bis zu 2865 m2/g bzw. Porenvolumina von 2,21 cm3/g auch eine von der SiC-
Struktur sowie den Chlorierungsbedingungen abhängige mesoskopische Ordnung
auf. Die mesoporösen CDC-Materialien eignen sich als Sorbentien mit hohen Butan-
bzw. Wasserstoffspeicherkapazitäten von 0,692 gButan/gCDC (25 °C: 80 Vol% Butan)
bzw. 2,58 gew% (77 K: 1 bar). Im Vergleich zu den literaturbekannten mikroporösen
CDC-Strukturen wurden deutlich höhere spezifische Oberflächen sowie n-Butan-
bzw. H2-Speicherkapazitäten nachgewiesen.[18] Daneben resultieren überaus hohe
gravimetrische Methanspeicherkapazitäten von 0,191 gMethan/gCDC im
Hochdruckbereich (25 °C, 100 bar), die deutlich größer sind als die von bekannten
Metall-organischen Netzwerkverbindungen.[210] Zusätzlich konnten erstmals
metallhaltige CDC-Komposite durch die Chlorierung der mithilfe der
Mikroemulsionsmethode hergestellten, platinhaltigen CeO2-Kompositkeramiken
generiert werden. Dabei resultierte eine hohe Dispersion der katalytisch aktiven
CeO2- bzw. Pt-Spezies in der Kohlenstoffmatrix, wobei die Porosität sowie die
Morphologie der CDC-Matrix durch die Pyrolysetemperatur sowie die




Die präsentierten Arbeiten eignen sich zur Modifikation sowie zur Weiterentwicklung
neuer magnetisch bzw. katalytisch funktionalisierter Materialien. So ist es
beispielsweise denkbar, weitere katalytisch aktive Übergangsmetalloxid-
Komponenten (z.B. Fe2O3, ZrO2) in das modulare Mikroemulsionssystem zu
integrieren. Daneben ist es auch interessant, den Vernetzungsmechanismus durch
die Verwendung anderer Hydrosilylierungsagenzien (z.B. AIBN) gezielt zu steuern.
Weiterhin kann die katalytische Aktivität bzw. Selektivität der porösen
Kompositkeramiken in partiellen (z.B. Wassergas-Shift-Reaktion) sowie vollständigen
Verbrennungsreaktionen (z.B. Rußoxidation, Methanoxidation) zu untersuchen. Für
die Herstellung von effizienten Katalysatorsystemen ist die Beschichtung von
makroskopischen Bauteilen (z.B. Dieselrußfiltern) mit dem neu entwickelten,
flüssigen Mikroemulsionssystem interessant. Hierbei ist allerdings die Einstellung der
Schichtdicke bzw. der Porosität über die Variation der Beschichtungs- sowie
Thermolyseprozessparamter notwendig.
Für die postsynthetische Funktionalisierung von geordneten mesoporösen
Materialien ist die Integration von anderen magnetischen, intermetallischen
Systemen wie beispielsweise palladiumhaltigen MPd-Systemen (M=Fe, Co, Ni)
interessant. Desweiteren kann auch die katalytische Aktivität bzw. Selektivität der
bestehenden MPt-Systemen in anderen katalytischen Testreaktionen (z.B.
Dehydrierungsreaktionen, Reduktionen) in der Flüssig- bzw. Gasphase in
Abhängigkeit vom mesoporösen Templat sowie der Beladung untersucht werden.
Für die Optimierung der CDC-Synthesestrategie ist die Untersuchung weiterer
Syntheseparameter (z.B. Cl2-Konzentration) auf die Ordnungs- bzw.
Adsorptionseigenschaften notwendig. Zusätzlich können andere geordnete
mesoporöse Template Verwendung finden. Die Porosität kann durch den Einsatz
anderer carbidischer Vorstufen modifiziert werden. Desweiteren ist die Anwendung
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